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Resumo 
Neste trabalho apresentamos um estudo da cristalização de semicondutores amorfos 
utilizando pulsos de curta duração (da ordem de 5-7 ns) do segundo harmônico (A- = 532 
nm) de um laser de Nd:Yag. O principal material estudado foi o germânio amorfo (a-Ge), 
sendo que também se desenvolveu estudo comparativo com o material hidrogenado (a-
Ge:H), e suas ligas com silício (a-SiGe) e nitrogênio (a-GeN). Através de medidas de 
reflexão resolvida no tempo determinou-se as dosagens de radiação para transição para o 
estado líquido e também para danificação da superficie do a-Ge, sendo estes 36 m.Jicm2 e 66 
m.Jicm2, respectivamente. Análises de espectroscopia Raman indicam que o material final 
possui uma distribuição de tamanhos de cristais entre 5 e 20 nm dependendo da intensidade 
do laser incidente, sendo esse efeito sobre os espectros mais importante do que possíveis 
tensões internas. O tamanho relativamente pequeno dos cristais obtidos não parece ser 
função do comprimento de onda do laser utilizado, e nem da temperatura do substrato (entre 
ambiente e 350't). Mostra-se que a rápida evolução dos átomos de hidrogênio após a 
transição do material para o estado líquido ocasiona uma disrupção da superficie da amostra 
com formação de uma membrana cristalina auto-sustentada, a qual possui espessura de 110 
nm. No caso das ligas a-SiGe não se observa efeito de segregação após a cristalização. Nas 
ligas a-GeN não se detectou a presença de nitrogênio, de modo que este último parece 
desligar-se da matriz de germânio. Provamos que é possível a cristalização seletiva de a-Ge, 
com a obtenção de estruturas periódicas (linhas e pontos) com períodos rnicrométricos, 
através da interferência de dois e três feixes de Nd: Yag na superficie da amostra. As 
estruturas possuem uma rugosidade superficial de até 50 nm e os pequenos cristais parecem 
estar fracamente ligados. Isso é comprovado com o uso de plasma-etching, o qual remove 
preferencialmente as regiões cristalinas. O uso de tratamento térmico pode fazer com que os 
pontos cristalinos cresçam em tamanho até a coalescência, produzindo-se grandes áreas 
cristalinas a temperaturas inferiores a 450 'C. 
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Abstract 
W e have investigated the laser induced crystallization of amorphous semiconductors 
using short-pulses (5-7 ns wide) from the second harmonic (À= 532 nm) ofa Nd:Yag laser 
source. The main studied material was the amorphous germanium (a-Ge), while some alloys 
like its hydrogenated counterpart (a-Ge:H), silicon-germanium (a-SiGe) and germanium 
nitride ( a-GeN) were also used for comparisons. We have used time resolved reflection 
measurements to determine the thresholds for melting (36 m.Jicm2) and for damaging ofthe 
surface ofthe sample (66 m.Jicm2). Analysis ofRaman scattering experiments show that the 
grain size distribution (between 5 and 20 nm ) in polycrystalline material varies with the laser 
intensity. The effect of the grain size distribution on the Raman spectrum is more important 
than stress effects. The relative small size of the final grains is neither a function of the 
incoming laser wavelength nor of the substrate temperature (from room temperature up to 
350 'C). The fast hydrogen effusion during laser processing of a-Ge:H leads to a disruption 
ofthe top surface layer, leading to the formation of a self-suported 110-nm thick crystalline 
membrane. No segregation effects were observed after laser crystallization of a-SiGe, while 
it seems that no nitrogen remains bonded in the germanium matrix after the crystallization of 
a-GeN. We prove that it is possible to selectively crystallize a-Ge to obtain periodic arrays 
of micrometer -sized stripes and dots, by using the interference of two and three laser beams 
on the surface of the sample, respectively. The dots-array structure shows an increased 
surface roughness of about 50-nm, and the small crystallites seem to be weakly bonded or 
connected. This is corroborated by the use of plasma-etching, which removes preferentially 
the crystallized structures. We demonstrate that the original dots-array can be used as seeds 
for solid-phase growth of large crystalline areas upon thermal annealing bellow 450 'C . The 
dots growth until complete coalescence, thus providing a way to crystallize large areas at 
low temperatures. 
12 
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CAPÍTULO 1 
Introdução 
A presente dissertação trata de alguns dos principais resultados referentes a 
meu trabalho de pesquisa realizado durante o período de março de 1994 a fevereiro de 1998 
como aluno no curso de Doutorado em Física do IFGW/Unicamp, sob orientação do prof 
Ivan E. Chambouleyron. O nosso principal material de estudo são os semicondutores 
amorfos tetraedricamente coordenados, mais especificamente o germânio amorfo 
hidrogenado (a-Ge:H). Os semicondutores amorfos passaram a receber atenção no final dos 
anos 60 após o trabalho de Chittick, Alexander e Sterling (1969). Spear e LeComber (1975) 
mostraram que o material amorfo pode ser dopado (tanto tipo n como tipo p), e logo depois 
a primeira célula solar amorfa foi confeccionada por Carlson e Wronski (1976). 
Continuando a pesquisa em dispositivos, Snell e Spear ( 1981) apresentaram o primeiro 
transistor de efeito de campo a partir do silício amorfo. Hoje em dia, vários diferentes 
dispositivos baseados na tecnologia dos semicondutores amorfos são disponíveis 
comercialmente, principalmente na área de células solares. 
Nosso interesse principal está centrado no germânio amorfo devido a esse material 
possuir um pequeno gap óptico, servindo para aplicações onde não é possível se utilizar o 
silício. Desde o inicio dos trabalhos com os materiais amorfos, vários grupos dedicaram-se à 
pesquisa do germânio amorfo, destacando-se os grupos liderados pelo Prof W. Paul e Prof 
S. Wagner nos Estados Unidos, Dr. W. Bayer e Prof Stuke na Alemanha e Prof I. 
Chambouleyron no Brasil, entre outros. No entanto, curiosamente e de forma contrária à 
literatura existente sobre o a-Si:H, nenhum desses grupos conseguiu desenvolver um 
dispositivo baseado apenas no a-Ge:H, devido a problemas tecnológicos ainda não 
solucionados. Especificamente em nosso grupo, diversos trabalhos relacionados a 
crescimento de filmes finos, propriedades ópticas e estruturais, assim como dopagem e 
processos de transporte eletrônico têm sido desenvolvidos por vários pesquisadores ao 
longo dos últimos doze anos. O trabalho que aqui apresento constitui uma contribuição a 
esses estudos, os quais muitas vezes podem parecer distantes, mas que na realidade 
encontram-se interligados no objetivo de conhecer-se as propriedades tisicas do material, 
conhecer-se seus problemas. tecnológicos e tentar-se desenvolver um dispositivo com base 
no a-Ge:H. 
Nesse sentido, ao longo do desenvolvimento do trabalho de doutorado abordamos 
três pontos que embora possam parecer distintos, estão na realidade intimamente 
interligados. O primeiro, logo no inicio do doutorado e que caracterizou-se por não se 
alcançar o objetivo final desejado, foi a confecção de diversas estruturas e dispositivos 
baseados no a-Ge:H, mais especificamente no a-Ge:H e a-SiGe:H crescidos por rf-
sputtering. Para compreender o principal problema envolvido no não funcionamento dos 
dispositivos, havia necessidade de um estudo estrutural mais detalhado. Como já havíamos 
trabalhado com espalhamento de raios-X a baixos ângulos (SAXS) durante o mestrado, 
pensamos ser essa a melhor técnica. No entanto, os procedimentos e métodos disponíveis 
para análise das curvas experimentais não se mostraram satisfatórios, fato que nos motivou a 
desenvolver wm novo método numérico, constituindo assim o nosso segundo tópico de 
trabalho. Na seqüência, já que não houve sucesso na confecção de dispositivos com a 
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utilização do a-Ge:H, pensamos em estudar a variação das propriedades do a-Ge:H e a-Ge 
após sua interação com uma luz laser intensa e pulsada. Tal fato levou ao estudo da 
cristalização de materiais amorfos assistida por luz laser, terceira parte de nossos estudos. 
Não cabe nesta tese a descrição detalhada de todos os temas, fenômenos e/ou 
processos abordados ao longo desses quatro anos. Assim, o principal corpo do texto aqui 
apresentado trata apenas do assunto de maior importância científica e tecnológica: o 
processo de cristalização de semicondutores amorfos (hidrogenados ou não) utilizando-se 
corno ferramenta uma fonte de luz laser, cabendo ainda ressaltar que este trabalho foi 
desenvolvido em colaboração com os professores Paulo V. Santos e Manuel Cardona, Max-
Pianck-Institut fiir Festkõrperforschung, Stuttgart, Alemanha. Os principais fracassos 
resultantes da tentativa de confecção de dispositivos não serão aqui apresentados, enquanto 
que o sucesso do método numérico para determinação do tamanho de poros em materiais 
amorfos, a partir de curvas de SAXS e SANS (espalhamento de nêutrons a baixos ângulos) 
é apresentado no Apêndice I. Assim sendo, a seguir iniciamos a introdução ao estudo da 
cristalização assistida por luz laser. 
Desde seu aparecimento no final dos anos cinqüenta e início dos anos sessenta, os 
diferentes tipos de laseres se tomaram fontes de energia luminosa confiáveis, sendo 
ferramentas úteis para vários fins, inclusive em várias aplicações industriais. Hoje em dia 
podemos encontrar no comércio laseres cobrindo uma ampla faixa de comprimento de onda, 
potência de saida e características de pulso. Além da alta intensidade, os laseres também 
apresentam outras importantes características como alta direcionalidade, que permite que o 
feixe de luz seja concentrado com lentes e possua um diâmetro final bem pequeno, algo um 
pouco acima do comprimento de onda. Apresentam também coerência, ou seja, são capazes 
de produzir auto-interferência, o que constitui a base da holografia. Utilizando laseres, a 
resposta de materiais à alta intensidade da radiação óptica tem sido estudada nos últimos 
trinta anos, tendo sido descobertos vários fenômenos e efeitos, conseguindo-se também 
obter maior conhecimento sobre as propriedades dos materiais. 
A base para compreendermos os efeitos de uma radiação de alta intensidade são os 
fenômenos observados com luz ordinária, o que é resumido nas propriedades ópticas dos 
materiais. Não estamos aqui interessados em efeitos não-lineares, mas sim em efeitos de 
primeira ordem apenas. Desse ponto de vista, essas propriedades mudam também em função 
das diferentes formas estruturais que um material pode apresentar. Mais especificamente, 
estamos interessados nas formas amorfa e cristalina. 
A importância do material obtido com a cristalização induzida por luz laser está no 
fato de sua possível aplicação na indústria como por exemplo na produção de células 
solares, dispositivos para microeletrônica, detetores de luz, e muitos outros. Como veremos 
nesse trabalho, com a cristalização assistida por luz laser pode-se produzir uma cristalização 
uniforme com o uso de um único feixe de luz, ou pode-se produzir uma cristalização 
seletiva, como por exemplo matrizes de linhas ou pontos, utilizando-se a interferência de 
dois ou três feixes de luz na superficie da amostra, respectivamente. Podem ser obtidas com 
esse processo estruturas cristal/ amorfo com períodos da ordem de microns e até mesmo 
submicrons, sem qualquer necessidade de processos intermediários de litografia. Esse 
material por fim, poderia ser utilizado como fonte de partida para a cristalização de grandes 
áreas ou até .mesmo para produção de estruturas tridimensionais com o auxilio de um 
plasma-etching após a cristalização. 
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Uma outra vantagem dessa técnica está no fato de, em se utilizando fontes de luz 
laser pulsadas com pulsos curtos, ou seja, da ordem de 5-7 ns, consegue-se manter o 
processo como um todo não apenas altamente bem localizado espacialmente, mas também 
temporalmente. Assim, todo o processo de cristalização poderia ser realizado in-situ na 
própria câmara de preparação de amostras, sendo insensível às vibrações do sistema, como 
por exemplo aquelas oriundas das bombas de vácuo, etc. 
Como motivação para o presente estudo, além dos aspectos tecnológicos acima 
listados, estão os fatos científicos. Antes do início do presente trabalho já havia um bom 
número de publicações científicas internacionais referentes à cristalização por luz laser tendo 
como material de partida o germânio amorfo (a-Ge). No entanto, tais trabalhos tratavam da 
utilização de laseres operantes no modo continuo e pulsado, sendo que no último caso os 
pulsos eram consideravelmente longos, ou seja, da ordem de mili e raramente de centenas de 
micro segundos. Por outro lado, no que refere-se a cristalização seletiva de materiais 
semicondutores, antes do início do presente trabalho a maioria dos estudos versava sobre o 
uso de um úníco material de partida, o silício amorfo (a-Si). Assim sendo, nosso trabalho 
tenta preencher algumas lacunas deixadas ao longo do tempo, assim como procura 
contribuir para uma melhor compreensão dos fenômenos envolvidos. Nosso material básico 
de estudo foi o a-Ge sendo que a fonte de luz utilizada foi o segundo harmôníco (À.= 532 
nm) de um laser de Nd:Yag operando no modo pulsado, com pulsos da ordem de 5-7 
nanosegundos. Nesse estudo, trabalhamos não apenas com a cristalização uniforme, mas 
também com a cristalização seletiva. Por completeza e para fins de comparação e melhor 
compreensão do processo, também estudamos outros semicondutores amorfos como: 
germânio amorfo hidrogenado (a-Ge:H), silício amorfo (a-Si), silício amorfo hidrogenado 
(a-Si:H), ligas de silício-germânio (a-SiGe) ricas em germânio, e ligas de nítreto de germânio 
(a-GeN). 
Dentre esses materiais, foi dada ênfase à comparação de amostras hidrogenadas com 
não hidrogenadas, determinando-se claramente o papel do hidrogênío durante as mudanças 
de fase do material original. Embora houvessem algumas especulações no passado sobre tal 
assunto, não havia ainda um estudo sistemático sobre o efeito. A importância de comparar-
se amostras hidrogenadas e não hidrogenadas origina-se do fato de que a grande maioria das 
técnícas de deposição de materiais amorfos atualmente utilizadas (como Plasma Enhanced 
Chemical Vapor Deposition - PECVD) têm como fato intrínseco a presença de hidrogênío 
na câmara de deposição, uma vez que trabalham com a decomposição de fontes gasosas 
como silana (Si&) e germana (Ge~). Assim sendo, o uso de um processo de crescimento 
como rf-sputtering, onde temos completo controle dos gases presentes na câmara de 
deposição e podemos produzir tanto amostras intrínsecas não hidrogenadas como 
intencionalmente hidrogenadas, possibilitou a comparação acima descrita. 
A principal ferramenta para o estudo do processo de cristalização e também para o 
monítoramento das mudanças de fase do material original foi a medida de reflexão resolvida 
no tempo. Essa técnica também permitiu a determinação dos limiares de transição do 
material para o estado líquido e de disruptura da superficie da amostra em função da 
intensidade da luz laser incidente, tratando-se também de resultados originais no caso do a-
Ge. 
As principais ferramentas de caracterização estrutural das amostras cristalizadas 
foram microscopia óptica e de força atômica, espalhamento Raman, e espalhamento de 
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raios-X. Da análise de dados de espalhamento Rarnan verifica-se que o efeito sobre os 
espectros devido à distribuição de tamanho dos cristais é fenômeno mais relevante que o 
devido a possíveis tensões no material. Observou-se que os tamanhos dos cristais são 
relativamente pequenos (da ordem de 20 nm) independentemente do comprimento de onda 
da luz laser incidente (Â = 355, 532 e 1064 nm), e da temperatura do substrato (entre 
ambiente e 350 'C) durante a cristalização. 
Mostra-se aqui também que o fenômeno de cristalização explosiva (devido à 
liberação de calor latente do material amorfo durante a cristalização e o desenvolvimento 
desse processo em cascata) não constitui obstáculo algum para a cristalização seletiva. 
Pode-se obter estruturas amorfo/cristal com largura de interface inferiores a O. 7 f..071, que 
constitui a resolução de medida do experimento de Micro-Rarnan. No entanto há ainda 
alguns problemas para a obtenção de estruturas cristalinas tridimensionais, os quais podem 
ser intrínsecos do processo de cristalização no caso do a-Ge, corno será discutido. 
No desenvolvimento de todo esse estudo o autor participou ativarnente em todos os 
processos: desde a preparação e crescimento das amostras, sua cristalização e estruturação, 
medidas de caracterização e interpretação dos resultados. 
Enfim, a presente dissertação encontra-se dividida em seções onde busca-se a melhor 
seqüência para compreensão dos fatos. No Capítulo 2 são apresentados os conceitos e 
diferenças entre sernícondutor amorfo e cristalino, e a teoria básica sobre o processo de 
cristalização assistida por luz laser. No Capítulo 3 descrevemos as amostras utilizadas, 
configurações experimentais de cristalização e técnícas de caracterizações básicas. O 
Capítulo 4 apresenta os resultados experimentais envolvendo a cristalização uníforme de 
amostras de germãnío amorfo intrínsecas e hidrogenadas. A cristalização seletiva é tratada 
em separado no Capítulo S. O Capítulo 6 apresenta resultados prelirnínares referentes à 
cristalização das ligas de germãnío com silício e com nítrogênío, respectivamente. Por fim, 
as conclusões e perspectivas futuras são apresentadas em separado no Capítulo 7, e as 
referências no Capítulo 8. 
Como já foi dito, alguns outros trabalhos foram desenvolvidos ao longo de todo o 
período de pós-graduação em paralelo com o aqui apresentado. Outras atividades que 
merecem registro dizem respeito a: a) co-orientação de dois alunos de iníciação científica 
sob responsabilidade do Prof. Ivan E. Charnbouleyron [Antônío Machado e Daniel Tygel, 
ambos ex-alunos de graduação do IFGW/Unícamp]; b) participação corno monitor dos 
cursos de graduação do IFGW/Unícamp por dois semestres; c) participação no Programa de 
Estágio de Capacitação Docente do IFGW/Unícamp por dois semestres [1°/1996 e 
2°/1997], lecionando efetivarnente e de forma plena para alunos de graduação as disciplinas 
de Laboratório de Física I - Mecãníca, e Laboratório de Física IV- Circuitos de corrente 
alternada e Óptica, respectivamente. 
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CAPÍTULO 2 
Teoria sobre cristalizaçilo induzida por laser 
2.1 Semicondutores amorfos e cristalinos 
Um material cristalino, considerado como um sólido infinito, é basicamente 
caracterizado pelo arranjo periódico de seus átomos da rede o que leva tanto à uma ordem 
de curto quanto de longo alcance. Ordem de curto alcance significa que qualquer átomo da 
rede cristalina possui o mesmo número de ligações, sendo que estas apresentam sempre os 
mesmos ângulos e comprimentos. Ordem de longo alcance significa que existe invariância 
translacional, ou seja, dada uma célula unitária, esta se repete para deslocamentos em 
qualquer direção do espaço. A Fig. 2-l(a) ilustra a projeção de uma estrutura cristalina no 
plano. Devido à ordem de longo alcance é possível representar-se a função de onda de 
elétrons ou buracos no material como sendo uma onda plana, multiplicada por uma fimção 
periódica, cuja periodicidade está dada pela própria periodicidade da distribuição atônúca na 
rede cristalina (Teorema de Bloch) [Kittel (1996); Ashcroft e Merrnin (1976)]. Surgem 
assim importantes simplificações para o cálculo das propriedades físicas. 
a) ... 
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Figura 2-1. a) Estrutura cristalina ideal de um 
cristal tetraedricamente coordenado representado 
no plano; b) Desordem snbstitucional; c) 
Desordem devido à variação de ângulos e 
comprimentos de ligações; e d) Desordem devido 
a ligações não satisfeitas ou pendentes (dangling 
bonds). 
Uma rede periódica infinita é apenas um conceito teórico, sendo que na natureza os 
cristais possuem tamanhos linútados. Entretanto, de modo geral - para dimensões maiores 
que I f.011 - as propriedades físicas são bem explicadas e compreendidas ao aproximar-se a 
estrutura por um cristal infinito. Embora a forma cristalina seja a mais favorável 
energeticamente, diversas outras estruturas podem existir na natureza dependendo da forma 
de crescimento do material. A presença de desordem na estrutura da rede pode mudar 
drasticamente o material e suas propriedades, fazendo com que não seja mais possível 
utilizar-se o teorema de Bloch devido à perda da ordem de longo alcance. Para essa 
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desordem contribuem: i) o efeito composicional - um átomo diferente daquele da rede 
cristalina pode ocupar posições substitucionais aleatoriamente, ou seja, de modo não 
organizado, como indicado na Fig. 2-1 (b ); ii) problemas de variação posicional, levando à 
torção dos ângulos das ligações, com seu respectivo enfraquecimento [Fig. 2-1(c)]; e iii) 
ligações incompletas ou não satisfeitas, conhecidas como dangling bonds, o que faz com 
que a coordenação seja menor que num cristal ideal [Fig. 2-1(d)]. 
A perda da ordem de longo alcance, faz com que não se possa mais descrever um 
material semicondutor por uma estrutura de bandas representada num diagrama de energia 
(E) em função do vetor de onda (k). Imposições de conservação de k para transições 
ópticas também deixam de existir, e não há mais sentido em utilizar-se o conceito de gap de 
energia entre bandas de valência e de condução, nem em falar-se de semicondutores de gap 
direto ou indireto. No entanto, nem todas as propriedades de um semicondutor estão dadas 
pela sua ordem de longo alcance, sendo que muitas são devidas à ordem de curto alcance. 
Embora a representação de relações de dispersão E vs k não seja mais válida no caso 
da estrutura amorfa, observa-se experimentalmente que ainda há uma certa espécie de gap 
de energia para transições ópticas (denominado pseudo-gap) [Street (1991), Joarmopoulos e 
Lucovsky (1984)]. Na verdade esse gap de materiais amorfos como o germânio e o silício 
pode ser descrito como a separação entre os estados ligantes e anti-ligantes correspondentes 
às suas ligações covalentes. Observa-se assim a importância da ordem de curto alcance tanto 
nos materiais cristalinos quanto amorfos [Weaire (1971); Thorpe e Weaire (1971)]. 
As estruturas de bandas de um material cristalino e amorfo, numa representação da 
densidade de estados N(E) em função da energia, são comparadas na Fig. 2-2. 
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Figura 2-2. Densidade de estados em função da 
energia para o caso cristalino (linha tracejada) e 
para o caso amorfo (linha cheia). Um pseudo-gap 
pode ser definido entre E. e E" que representam 
as bordas de mobilidade no caso da banda de 
valência e condução respectivamente. No caso 
amorfo, surgem as caudas das bandas devido a 
ligações enfraquecidas e/ou torcidas, assim como 
surgem estados profundos dentro do gap devido 
às ligações pendentes e/ou não satisfeitas. 
A linha tracejada representa o caso do material cristalino, onde temos bordas 
de bandas de valência e de condução bem definidas. Já no caso amorfo (linha cheia), 
observamos a presença de caudas alargadas nas bandas de valência e condução (band tails), 
sendo que essas caudas são induzidas pelas ligações torcidas e/ ou enfraquecidas 
representadas na Fig. 2-1(c). Há ainda a presença de defeitos profundos, situados 
aproximadamente no meio do gap, os quais são devidos às ligações não satisfeitas ou 
pendentes (dangling bonds) ilustradas na Fig. 2-1(d). Ec e Ev indicados na Fig. 2-2 são 
definidos como as bordas de mobilidade das bandas de condução e de valência, 
respectivamente. Em outras palavras os portadores situados entre Ev e Ec possuem uma 
mobilidade muito inferior àqueles situados fora dessa região, de modo a definir -se nesse 
mesmo intervalo de energia um pseudo-gap de mobilidade. As diferenças nas densidades de 
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estado em função da energia entre um semicondutor amorfo e outro cristalino possuem 
várias implicações nas propriedades optoeletrônicas de ambos materiais. Como no nosso 
caso estamos mais interessados nas propriedades ópticas, na Fig. 2-3 apresenta-se a variação 
do coeficiente de absorção em função da energia do fóton incidente tanto para o germânio 
amorfo, quanto para o germânio cristalino. 
3 ~ 10 
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Figura 2-3. Coeficiente de absorção em função 
da energia do fóton incidente para os casos de 
germânio cristalino (c-Oe) e germânio amorfo (a-
Ge). No caso amorfo, a quebra da regra de seleção 
e existência de estados de cauda e ligações 
pendentes levam a um maior coeficiente de 
absorção. Nesse caso, o que importa na realidade 
é a superposição das funções de onda dos estados 
inicial e final. Dados extraídos de Taylor (1987). 
Além das diferenças fisicas entre amorfos e cristalinos acima apresentadas, há ainda 
uma outra muito importante do ponto de vista industrial: o fator econômico. O 
desenvolvimento e crescimento do materiais semicondutores amorfos, por exemplo na forma 
de filmes finos, é economicamente mais interessante que a produção de materiais cristalinos. 
Assim sendo, aplicações utilizando semicondutores amorfos passaram a ser pesquisadas 
desde a origem desses materiais. No entanto, para que um semicondutor amorfo possua 
interesse tecnológico é necessário que seja possível controlar as suas propriedades 
optoeletrônicas, sendo que um empecilho para isso é a alta densidade de estados no gap, 
oriundos das ligações pendentes e torcidas. Dai vem a importância da hidrogenação do 
material [Street (1991); Mott e Davis (1979)]: as ligações entre os átomos de hidrogênio e 
as ligações pendentes de Ge provocam uma "limpeza" do gap, deslocando os antigos estado 
profundos para regiões abaixo de Ev. O hidrogênio também pode ligar-se na rede ao romper 
uma ligação fraca Ge-Ge fazendo uma "limpeza" dos estados de cauda. Dessa forma, pode-
se então introduzir no material impurezas de forma controlada a fim de se manipular suas 
propriedades de transporte - técnica conhecida como dopagem - com sua respectiva 
utilização para a confecção de dispositivos. 
Não apenas a quantidade de hidrogênio incorporado ao material é importante, mas 
também a forma como ocorrem suas ligações. O hidrogênio pode ligar-se 
"substitucionalmente" a uma ligação pendente de um átomo de germânio de modo a ocupar 
o local que estava vazio, e que seria preenchido por um outro átomo de germânio. Essa seria 
a menor fà1ha estrutural do ponto de vista de poros ( voids - espaços vazios no material) a 
qual é conhecida como vacância. Outra possibilidade seria a ligação de átomos de 
hidrogênio decorando superficies internas de poros maiores, ou seja, espaços vazios 
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compreendendo várias vacâncias. O tamanho dos poros e quantidade de hidrogênio ligado 
nos mesmos pode variar em função das condições de preparação do material. Uma outra 
possibilidade seria as ligações em polihidretos, ou seja, dois ou mais átomos de hidrogênio 
ligados a um mesmo átomo de germânio da matriz amorfa. Essas diferentes possibilidades de 
ligações resultam em diferentes propriedades estruturais, ópticas, elétricas e térmicas do 
material. Neste trabalho estamos interessados em utilizar a técnica de crescimento de filmes 
finos chamada de rf-sputtering, cujos detalhes serão apresentados no capítulo seguinte. Um 
dos principais motivos está no fato de podermos controlar a quantidade de hidrogênio 
presente na câmara de deposição e na amostra final, variando-se até um ponto onde 
podemos crescer uma amostra intrínseca sem hidrogênio algum. Desse modo, podemos 
estudar o papel do hidrogênio no processo de cristalização de diversas amostras. 
Em resumo, os semicondutores amorfos são de grande interesse acadêmico e 
industrial; possuem custo de produção inferior aos cristalinos considerando-se as técnicas de 
crescimento atuais; podem ser depositados praticamente sobre qualquer tipo de substrato; 
não há problemas de casamento de parâmetros de rede, caso se deseje confeccionar 
dispositivos multicarnadas de diferentes elementos; podem absorver mais radiação sob a 
forma de filmes finos que os materiais cristalinos, podem ser confeccionados e processados 
em grandes áreas, contrário aos cristalinos que ainda possuem uma certa limitação quanto a 
esse item; pode-se variar facilmente sua composição com a introdução de novos elementos, 
sendo possível a engenharia de gap, ou seja, o controle do gap do material final, o qual pode 
ser feito através de diversos métodos, etc. 
Entretanto, ainda existem muitas outras aplicações tecnológicas onde seria 
interessante ter-se uma fina camada cristalina, ou mesmo uma combinação de multicamadas 
entre estruturas amorfa e cristalina. Com esse objetivo, crescer um filme fino amorfo e 
cristalizá-lo in-situ com luz laser seria um processo muito interessante economica e 
tecnologicamente, fato que constituí uma das motivações do presente trabalho. 
2.2 Cristalização Uniforme 
Nessa seção, descrevemos os pnnc1pais mecanismos de interação da radiação 
luminosa com o material, os processos de absorção óptica e suas variações, assim como os 
mecanismos de relaxação da rede. Também apresentamos o modelamento teórico do 
processo de condução de calor e a descrição das mudanças de fase. O material aqui 
apresentado é um resumo dos principais conceitos e infonnações já apresentados por outros 
autores [Wood, White e Young (1984); Poate e Mayer (1982)]. 
2.2.1 Interação da radiação com o material 
A irradiação de materiais semicondutores com luz laser tem sido utilizada para 
promover o crescimento de filmes cristalinos, para crescer-se ilhas cristalinas isoladas, ou 
mesmo para a redistribuição de impurezas em materiais implantados ionicamente. Tanto 
laseres operando no modo pulsado quanto no modo continuo (cw) têm sido utilizados nesses 
estudos, sendÕ que no geral, os filmes tratados com laseres cw possuem grãos cristalinos de 
maior tamanho que aqueles tratados com laseres pulsados. 
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A principal idéia atrás de muitos desses trabalhos tem sido a busca por novas 
estruturas e materiais, ou ainda tecnologias mais eficientes para o processamento e 
fabricação de dispositivos semicondutores. Na verdade, a possibilidade de tratar-se uma 
certa camada superficial do material, enquanto o restante do seu volume e/ou o substrato 
permanecem "frios" parece ser altamente compatível com tecnologias de fabricação de 
dispositivos "planares", ou melhor, aqueles baseados em filmes finos. Além disso, há também 
muito interesse na técníca por propiciar o uso de substratos de baixo custo comercial, os 
quais podem até mesmo apresentar baixas temperaturas de liquefação, fato esse que não 
ocorre nos processos convencionais de tratamentos térrnícos em fomos. 
A fim de se entender o fenômeno associado com o tratamento de materiais 
semicondutores por luz laser, faz-se necessário um preciso conhecimento das propriedades 
ópticas do material em estudo, uma vez que estas propriedades irão deterrnínar como a 
intensa radiação laser irá interagir com os estados eletrônícos e vibracionais do sistema. 
~1 
a 
r\__ Figura 2-4. Tratamento de semicondutores amorfos com laser pulsado. Radiação incidente (I), reflexão (R), camada líquida (a-1), e 
distribuição de temperatura dentro do material. 
O processo de tratamento de materiais semicondutores através do uso de Iaseres 
pulsados pode ser basicamente descrito pela Fig. 2-4. Parte da energia incidente é refletida e 
parte absorvida através de excitações eletrônícas sendo rapidamente transferida à rede, o 
que provoca a liquefação de uma camada do material (região listrada; a espessura liqüefeita 
será uma função do comprimento de absorção óptico [a-1], entre outras variáveis). Essa 
camada líquida passa então por um processo de solidificação, o qual pode ser devido a 
crescimento epitaxial a partir da fase líquida [Liquid Phase Epitaxy (LP E)], no caso em que 
a cristalização origina-se no substrato cristalino; pode ser devido à cristalização originando-
se na interface líquido-sólido, mesmo quando esse material sólido sob a fase líquida não é 
um material cristalino (teremos assim um crescimento a partir da fase líquida, mas não de 
forma epitaxial); ou ainda pode ser devido a cristalização a partir de centros de nucleação 
dentro do interior do material. Embora a cristalização seja o modo energeticamente 
preferencial de solidificação, a ocorrência de efeitos de não-equilíbrio durante o processo de 
tratamento com laser pode levar à solidificação da camada líquida na fase amorfa. Esse 
processo ocorre quando a velocidade de resolidificação é muito elevada, da ordem de 15-20 
mls no caso do silício [Liu, Yen, Bloembergen e Hogson (1979); Tsu, Hodgson, Tan e 
Baglin (1979); Cullis, Weber, Chew, Poate e Baeri (1982)]. Em resumo, a taxa de 
nucleação, resfriamento e solidificação é que deterrnínará tanto a composição (no caso de 
ligas, ou materiais dopados) quanto a estrutura final do material irradiado. 
O processo de tratamento de materiais semicondutores através do uso de laseres 
operando em inodo contínuo (cw) difere drasticamente daquele descrito acima uma vez que 
neste último caso os tempos envolvidos são muito maiores e que também não se atinge 
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necessariamente o estado líquido. Normahnente, durante o tratamento com laseres cw o 
tempo de aquecimento é da ordem de ms e a temperatura superficial não atinge os valores de 
liquefação. Desse modo, a cristalização ocorre através de crescimento epitaxial a partir da 
fase sólida [Solid Phase Epitaxy (SPE)], originada no substrato cristalino, ou novamente 
através de centros de nucleação dentro do interior do material. Investigações do processo de 
recristalização de Si, amortizado por implantação iônica, através de tratamento com laseres 
cw mostram que os mecanismos fisicos dessa cristalização são em muitos aspectos 
semelliantes àqueles observados durante o tratamento térmico em fomos [Williams, Brown, 
Leamy, Poate, Rogers, Rousseau, Rozgonyi, Shelmutt e Sheng (1978)]. Por sua vez, muitos 
desses mecanismos não são observados durante o tratamento com 1aseres pulsados. 
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Figura 2-5. Velocidade de recristalização para 
o silício em função da temperatura. Note as 
diferentes regiões correspondentes a tratamento 
em fomo, com laser cw e com laser pulsado. 
Dados extraídos de Poate e Mayer (1982) . 
Há urna diferença fundamental entre as características de um material que passou por 
tratamento com laser e atingiu a fase líquida [LP E], e um outro material que não a atingiu 
[SPE], tendo sido aquecido a temperaturas inferiores ao ponto de liquefação. No caso de 
SPE, a taxa de recristalização será função do modo como a quebra de ligações e as 
configurações atômicas dependam da temperatura: o processo de recristalização ocorre na 
própria fase sólida sendo controlado pela múltipla quebra das ligações fracas e 
reorganização das ligações pendentes. A quebra de urna ligação cria liberdade topológica 
suficiente para muitos rearranjos e cristalização. No caso dos defeitos do material original, o 
tempo necessário para aniquilá-los pode ser expresso, numa primeira aproximação, como t 
= to exp[-iJE/kT] onde iJE é a energia de ativação do processo de tratamento térmico, k é a 
constante de Boltzmann, e T é a temperatura absoluta; assim, quanto maiores as 
temperaturas, menores os tempos necessários para o tratamento térmico. Em outras 
palavras, a velocidade de recristalização será urna função exponencial da temperatura. Por 
outro lado, se o material foi liqUefeito pelo laser pulsado [LPE], todos os defeitos são 
aniquilados na fase líquida, e qualquer outro defeito que possa restar na fase sólida final é 
devido ao próprio processo de recristalização. Na Fig. 2-5 apresentamos um resultado 
extraído de Poate e Mayer (1982) onde a velocidade de recristalização do silício é 
apresentada em função da temperatura, sendo indicadas as regiões onde dominam o 
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tratamento térmico em fomo, tratamento com laser cw, e com laser pulsado, 
respectivamente. 
A radiação eletrornagnética com comprimento de onda variando do ultravioleta até o 
infravermelho próximo interage exclusivamente com elétrons uma vez que os núcleos 
atómicos são muito pesados para responder, de modo significativo, a essas altas freqüências 
(v> 1013Hz). Adicionado a isso, as energias dos fótons são muito baixas para afetar os 
elétrons de níveis de caroço. Assim sendo, as propriedades ópticas do material são 
largamente determinadas pelos estados de energia dos seus elétrons de valência (os quais 
podem estar ligados ou livres). Geralmente, os elétrons ligados respondem apenas 
fracamente à onda eletromagnética, enquanto os elétrons livres são capazes de serem 
acelerados, i.e., podem extrair energia do campo eletromagnético. Entretanto, como o 
campo eletromagnético externo muda periodicamente sua direção, os elétrons que estão 
oscilando podem também reirradiar sua energia cinética a menos que façam muitas colisões 
com os átomos da rede. Nesse último caso, o campo elétrico seria diminuído uma vez que 
energia estaria sendo fornecida à rede. A reirradiação de energia, por outro lado, é a causa 
do fenômeno de reflexão. 
Urna vez que o comprimento de onda ( Â. ) óptico é muito maior que as distâncias 
interatômicas, a resposta de um material homogêneo pode ser descrita em termos de 
quantidades macroscópicas médias, como o índice de refração complexo ií ~ n + i k. A 
representação anterior segue o padrão usual onde a parte real representa a razão da 
velocidade de fase no vácuo e no material, enquanto a parte imaginária descreve o 
amortecimento ou absorção da onda luminosa. Todavia, como estamos interessados em 
deposição de energia é mais conveníente usar um conjunto equivalente de variáveis: a 
refletividade R e o coeficiente de absorção a (ou sua inversa, o comprimento de absorção d 
~ a\ Essas variáveis estão relacionadas com n e k através de relações bem definídas 
[Azzam e Bashara (1977)]. 
Devido à sua alta densidade de elétrons livres os materiais metálicos possuem 
comprimentos de absorção muito pequenos em todo o espectro óptico, sendo d da ordem de 
1 O nm; e com Â. crescente, a refletividade tende à unidade. No caso dos materiais 
semicondutores o processo de absorção de luz pode ser subdividido basicamente em dois 
tipos de efeitos: efeitos devido à excitação de portadores e efeitos devido ao aquecimento da 
rede. Podemos identificar alguns mecanísmos distintos (ilustrados na Fig. 2-6), sendo que 
estes possuem diferentes proporções nos casos do material original possuir uma estrutura 
amorfa ou cristalina: 
1) Fótons com energia h v muito menor que a energia do gap [Eg] podem excitar vibrações 
da rede diretamente. Este mecanísmo tem um papel signíficante quando o comprimento de 
onda da luz utilizada corresponde a vibrações da rede. Os comprimentos de absorção a-1 
podem variar desde centímetros até metros nesse caso. Assim sendo, esse mecanísmo não é 
favorável para produzir o aquecimento da amostra e não tem sido útil para o tratamento de 
materiais semicondutores com luz laser; 
2) Portadores livres ou quase livres podem ser excitados com a absorção de luz com h v< 
Eg. Na verdade esse mecanísmo está presente na absorção de luz de todos os comprimentos 
de onda, mas é particularmente importante no caso de energias menores que o gap em 
materiais cristalinos de absorção indireta altamente dopados como germânio e silício, assim 
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como em materiais semicondutores amorfos, os quais possuem alta densidade de estados no 
gap; 
3) Uma absorção tipo metálica pode ser induzida pelos portadores livres gerados pela 
própria radiação da luz laser. Nesse caso, a absorção será uma função da intensidade da luz 
incidente, o que pode ser de potencial importância no caso das densidades de fótons 
utilizadas no processamento com luz laser. A contribuição desse fenômeno pode alterar 
drasticamente o valor mínimo de energia necessária para se liqüefazer a superficie de 
determínado material. A importância desse mecanismo dependerá da taxa de recombinação 
de portadores (esta ocorre tipicamente com uma constante de tempo da ordem de 1 (J9 
segundos); 
4) Para energia de fótons h v> Eg, a absorção devida a excitação de pares elétron-buraco 
pode ocorrer tanto direta quanto indiretamente, sendo assistida por fônons no último caso. 
Esse é o mecanismo mais importante e com maior contribuição para o coeficiente de 
absorção no caso de tratamento de materiais com luz laser. Note que a grande dependência 
do coeficiente de absorção com a temperatura é devido a esse mecanismo: devido à 
dependência de Eg com a temperatura e ao aumento da população de fônons a elevadas 
temperaturas, e não devido ao mecanismo 2 acima descrito; 
5) Absorção também pode ser induzida pela quebra de simetria da rede cristalina. Esse 
mecanismo é muito importante no caso de semicondutores amorfos, ou mesmo 
semicondutores cristalinos implantados ionicamente, uma vez que no último caso também 
cria-se uma pequena camada amorfa superficial. No caso amorfo, o coeficiente de absorção 
pode ser facilmente aumentado até um ordem de magnitude quando comparado com o caso 
cristalino; 
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Figura 2-6. Processos de: i) absorção indicados 
no texto (números de I a 4 ); ii) transferência de 
energia entre portadores (a curva tracttiada indica 
interação elétron-elétron, enquanto qne a linha A 
indica um processo Anger e a linha I indica um 
processo de ionização por impaçto); e iii) 
transferência de energia entre portadores e a rede 
cristalina com emissão de fônons (indicado pelas 
linhas onduladas). k representa a constante de 
Boltzman e Te a temperatora dos portadores 
excitados. Na fignra apresenta-se apenas os casos 
para elétrons, os qnais são equivalentes para 
bnracos. 
A absorção de radiação por um material semicondutor durante o tratamento com luz 
laser é um processo muito complexo, uma vez que as contribuições dos diferentes 
mecanismos acima descritos também pode variar durante o pulso do laser. Uma alta 
densidade de portadores livres pode contribuir significativamente para a reflexão da luz 
incidente (no caso da luz com comprimento de onda no visível por exemplo seria necessária 
uma densidade de 1 rl0 cm·3 a fim de que sua contribuição para a reflexão do material fosse 
significativa).· 
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Após a energia do laser incidente ter sido absorvida pelo material, a sua 
redistribuição pode ocorrer através de alguns processos também apresentados na Fig. 2-6: 
i) colisões de portadores, o que provoca um equilíbrio térmico na distribuição de portadores 
em tomo de I o-14 segundos; ii) recombinação de pares elétron-buraco [ e-b] por processo 
Auger. Um processo Auger é basicamente a destruição de um par e-b com a simultânea 
transferência da energia envolvida para um outro elétron na banda de condução.; iii) 
produção de pares e-b por ionização de impacto. É o inverso do processo anterior: nesse 
caso um simples elétron dá origem a um par e-b. Os dois últimos processos produzem o 
equihbrio térmico entre a população de elétrons e buracos, e também ocorrem numa escala 
de tempo da ordem de I0-14 segundos; e iv) emissão de fônons, a qual ocorre numa escala de 
tempo da ordem de I0-12 segundos. Os primeiros três processos apenas resultam na 
redistribuição de energia entre os portadores, enquanto que o último resulta na transferência 
de energia para a rede, o que provoca o aumento da temperatura, podendo levar o material 
acima do ponto de liquefação. 
2.2.2 Condução de calor após absorção 
A energia absorvida pelo material produz uma mudança grande e dinâmica na sua 
temperatura, de modo que seus parâmetros ópticos e térmicos utilizados em qualquer 
cálculo têm que levar em conta suas respectivas dependências com a última. Entretanto, 
alguns desses parâmetros, ainda hoje, são conhecidos em regiões limitadas de temperatura, e 
não em toda a extensão necessária. 
Assumindo que a luz laser seja instantaneamente convertida em calor, a evolução 
temporal e espacial da temperatura T no material poderia ser avaliada através da equação de 
condução de calor convencional, adicionando-se um termo que representasse a fonte ou a 
geração desse calor, sendo que esse termo deve ser função do espaço e do tempo. Uma boa 
aproximação é resolver o problema em uma dimensão uma vez que o diâmetro do feixe de 
luz laser é muito maior que a espessura liqüefeita ou cristalizada, e os tempos envolvidos são 
tão pequenos que convecção no líquido também pode ser desprezada. Assim, teríamos 
[Wood et al (1984)]: 
ô T(z,t) 
ô t 
1 ô (K ô T(z,t))+ a I(z,t) 
p CP ô z ô z p CP 
(2-1) 
onde p e Cp são a densidade e calor específico do material, I (z, t) é a densidade de potência 
da luz laser a uma profundidade z e tempo t, T é a temperatura, e K e a são a condutividade 
térmica e o coeficiente de absorção da amostra, respectivamente. Basicamente o primeiro 
termo da direita representa a condução enquanto o segundo a geração de calor. 
Para um meio absorvedor homogêneo, a densidade de potência pode ser escrita 
como 
I(z,t) = /0 (1) (1- R) e-a' (2-2) 
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onde Io(t) é a densidade de potência fornecida pelo laser e R a refletividade do material. 
A equação 2-1 somente pode ser resolvida analiticamente se as seguintes condições 
forem satisfeitas: 
i) Os parâmetros ópticos (a,R) e térmicos (K: Cp) não variam com a temperatura; 
ii) Não há mudança de fase induzida pelo laser; 
iii) Não há inomogeneidade ao longo da direção z, ou seja, K, Cp e a não são função dez, e 
iv) A amostra tem espessura infinita; 
Embora o tratamento unidimensional seja uma boa simplificação, não é possível se 
resolver a equação 2-1 analiticamente para o caso geral. O problema não é linear e envolve 
urna superficie de separação entre sólido e líquido que se desloca com o tempo. As 
quantidades a serem determinadas são a distribuição de temperatura e também a localização 
dessa interface sólido-líquido (assumida como uma superficie plana) em função do tempo. 
Assim a equação de condução de calor tem que ser resolvida nas fases líquida e sólida, e 
uma outra equação que garanta a conservação de energia na interface de separação também 
precisa ser levada em conta. 
Claramente, nenhuma das condições enumeradas anteriormente é satisfeita quando 
fazemos o tratamento de materiais semicondutores com laser pulsado. Os parâmetros 
ópticos e térmicos são função da temperatura do material, além de variarem para as 
diferentes fases. O termo de excitação não é dado apenas pela equação 2-2, pois o 
coeficiente de absorção varia com a profundidade. Assim, a equação 2-1 definitivamente não 
pode ser utilizada, e se faz necessário o emprego de uma formulação do problema baseada 
em diferenças finitas. Nesse caso, o problema fisico é aproximado através da introdução de 
um conjunto de nós ao longo da direção z, sendo que cada nó está associado a um pequeno 
volume do material com propriedades ópticas e térmicas bem definidas. A condução de calor 
ocorre então através de nós adjacentes. Assim a equação 2-1 é substituida por um sistema de 
equações, tal que para o j-ésimo nó (não correspondente à superficie frontal ou traseira da 
amostra) teríamos [Wood et ai (1984)]: 
+1 
cpt'- rnu,.t = p; +L jKj+m<0:m -17) (2-3) 
m=-1 
onde 0:m é a temperatura no tempo tn do j+m-ésimo nó imediatamente adjacente ao j-
ésimo nó, 1 K1+m é a condutância térmica entre os nós} ej+m, C1 é a capacidade calorífica 
do material associado ao nó j, e ~n é a taxa de geração de calor em j no tempo tn. 
As condições de contorno estacionárias são impostas através de: 
ô z 
=0 e T(z,tt-.oo = constante (2-4) ô T(z,t) 
z=O 
A primeira equação acima implica que não há condução de calor através da 
superficie frontal, enquanto que a segunda diz que a amostra é grossa o suficiente para agir 
como um bom reservatório de calor na parte traseira. Por razões práticas, a segunda 
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equação acima terá que ser modificada em alguns cálculos, dependendo das condições 
experimentais. 
A condição de contorno para o movimento da interface sólido-líquido é geralmente 
escolhida de modo que a temperatura da interface T1 seja igual à temperatura de mudança de 
fase Tm, e que também satisfaça a equação: 
(2-5) 
Nessa equação, L é o calor latente de liquefação, Kz e K, são as condutividades 
térmicas do líquido e do sólído, respectivamente, Gu e G,, são os correspondentes gradientes 
de temperatura na interface, e v é a velocidade de deslocamento da interface. Em resumo, 
esta equação diz que quando a interface desloca-se de uma distância dz num intervalo de 
tempo dt, o calor latente que é liberado tem que ser removido por condução. O conjunto de 
equações acima descrito, com suas respectivas condições de contorno são geralmente 
conhecidas como o problema de Stefan. 
Dentre os diversos métodos existentes na literatura envolvendo cálculos de condução 
de calor num sistema como descrito acima, merecem destaque os apresentados por Wood e 
Geist (1986) e Xie e Kar (1997). Antes de continuarmos com esse tópico, passaremos a 
discutir as possíveis mudanças de fase do material. 
2.2.3 Mudanças de fases - Liquefação e Resolidificação 
Medidas diretas de temperatura durante a cristalização por laser pulsado são muito 
difíceis de serem realizadas experimentalmente devido à escala de tempo envolvida ( ~ 10-8 
segundos), à pequena dimensão dos feixes de luz utilizados, e à presença de grandes 
gradientes de temperatura tanto espacial quanto temporalmente. Assim sendo, medidas de 
outras propriedades, como transmissão e reflexão resolvidas no tempo, podem determinar 
de modo indireto a temperatura do materia~ assim como sua respectiva fase estrutural. 
Os primeiros estudos de variações de reflexão durante o tratamento de materiais 
semicondutores com laseres pulsados foram realizados por Birnbaum (1964) e Sooy, Geller 
e Bortfeld (1964). Esses últimos observaram a variação da duração da fase de alta 
refletividade em função da energia do pulso do laser e aparentemente foram os primeiros a 
propor o modelo de liquefação e resolidificação. Medidas mais precisas de reflexão resolvida 
no tempo foram realizadas mais de dez anos depois por Auston, Surko, Venkatesan, Slusher 
e Golovchenko (1978), onde também sua principal conclusão foi que o mecanismo de 
tratamento com laser pulsado leva o material a uma fase líquida, seguida por resolidificação 
através de LP E. 
Diversos modelos de liquefação térmica de materiais semicondutores tratados com 
laseres pulsados foram propostos no passado. Alguns autores [Van V echten, Tsu, e Saria 
(1979); Van Vachten (1980); Van Vachten e Compaan (1981)] propunham que o 
tratamento com laser induziria um amolecimento do materi~ e não a sua liquefação. Esse 
amolecimento ocorreria através da promoção dos elétrons de estados ligantes para estados 
anti-ligantes o que era acompanhado pela formação de um plasma elétron-buraco de alta 
densidade (-1rY1-1rY2 cm.3) e de grande duração (-1-100 nsec). Outros autores [Lee, Lo, 
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Aydinli e Compaan (1981); Aydinli, Lo, Lee e Compaan (1981)] realizaram medidas de 
transmissão resolvida no tempo usando tanto c-Si quanto silicio sobre safira. Esses autores 
observaram que a transmissão caia a um mínimo de 25% na fase de alta reflexão, esta última 
associada por outros autores como a formação da camada líquida. Com esse resultado, eles 
pensavam provar que o material não atingia a fuse líquida. Posteriormente, Lowndes (1982) 
provou que na realidade, durante a fase de alta reflexão a transmissão realmente caia a zero, 
e que os resultados anteriores estavam errados devido a problemas experimentais 
relacionados com o detetor utilizado [Compaan, Lo, Aydinli e Lee (1982)]. 
Posteriormente, a discussão acima parece ter sido resolvida quando von der Linde e 
Fabricius (1982) mostraram que a presença de um plasma e-b produzia urna pequena 
redução da reflexão do material, futo este que ocorria antes que o pulso do laser atingisse 
seu máximo. Após esse pequeno mínimo, a reflexão logo subia para valores correspondentes 
aos esperados para a fase líquida, indicando que esse plasma e-b decaia numa escala de 
tempo menor que a própria duração do pulso do laser. Shank, Yen e Hirlírnan (1983) 
também realizaram esse tipo de experimento e chegaram às mesmas conclusões. 
As diferentes contribuições dos processos de absorção e as diferenças estruturais 
entre os materiais cristalinos e amorfos fuz com que estes possuam diferentes valores 
mínimos de intensidade absorvida para que atinjam o estado líquido: os materiais amorfos 
atingem o estado líquido a temperaturas consideravelmente inferiores àquelas necessárias no 
caso de um material cristalino. Chen e Turnbull (1969) mostraram experimentalmente que a 
entalpia para líquefução do germânio amorfo é menor que aquela correspondente ao 
germânio cristalino, e Bagley e Chen (1979) e Spaepen e Turnbull (1979) calcularam 
teoricamente que a entalpia de liquefução do germânio amorfo e do silicio amorfo são de 20 
a 40 % inferiores àquelas correspondentes ao material cristalino. 
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Figura 2-7. Energia livre para os estados 
cristalino, amorfo e líquido apresentados em 
função da temperatura, onde são ilustrados os 
pontos de nmdança de fase. As escalas externas 
referem-se ao germânio, enquanto que as escalas 
internas referem-se ao silício. Tr corresponde à 
razão T/Tm, onde Tm é a temperatura de mudança 
de fase cristal-líquido. Note os processos de 
cristalização indicados por Lento 
(correspondendo a forno, ou laser cw) e Rápido 
(correspondendo a laser pulsado). Dados 
numéricos extraídos de Spaepen e Turnbull 
(1982) e Foti e Rimini (1982). 
As possíveis distintas mudanças de fase podem ser melhor compreendidas através da 
Fig. 2-7. Nessa figura apresenta-se a diferença em energia livre dos estados líquido e amorfo 
em relação àq_uela do estado cristalino (mais fuvorável energeticamente no caso do sólido) 
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em função da temperatura absoluta. São apresentados valores para o germamo (escala 
externa) e para o silício (escala interna}, as fases cristalina (c), amorfa (a) e líquida (l}, assim 
como os pontos de transição amorfo~líquido (a~ l) e cristal~líquido (c~ 1). No caso do 
germânio temos Tai(Ge)=970K, Tlc(Ge)=1210K, e para o silício, Tai(Si)=1350K e 
Tlc(Si)=1683K. 
A Fig. 2-7 também ilustra os dois processos de cristalização possíveis em 
tratamentos de materiais amorfos com laser pulsado (indicado como Rápido) e com laser cw 
(indicado como Lento). No caso de um filme fino amorfo atingir a temperatura de liquefação 
Tal, antes de ocorrer cristalização no estado sólido, teremos uma interface a-1 movendo-se 
perpendicular à superficie do filme, em direção ao substrato. No caso de uma completa 
liquefação de toda a camada amorfa, a resolidificação pode ocorrer no próprio estado 
amorfo, se a velocidade de deslocamento da interface líquido-sólido do substrato em direção 
à superficie da amostra for alta demais; ou ainda pode ocorrer através da cristalização do 
material. Como curiosidade, uma vez que a fase líquida possui um caràter metàlico, os 
rearranjos atômicos que governam o deslocamento da interface c-1 e a-1 são muito 
provavelmente mais parecidos àqueles observados em metais puros (colisões) que aqueles 
observados em sistemas puramente covalentes (quebra de ligações). Na verdade, os tempos 
de processamento com laser pulsado são pequenas frações de segundos, fazendo com que a 
difusão atômica no estado sólido seja desprezível. Os átomos no líquido possuem altas 
mobilidades, o que corresponde a difusividades da ordem de 10-4 cm2/s, enquanto no sólido 
estas seriam apenas da ordem de 10-9-10-12 cm2/s_ Isso pode permitir o transporte de massa 
por dezenas de nanometros, mesmo no caso de pulsos da ordem de nanosegundos, e 
amostras compostas de mais de um elemento químico podem apresentar redistribuição 
desses elementos, efeitos de segregação, etc. Como exemplo, dispositivos com base em 
GaAs são dificeis de serem processados com esta técnica devido à perda de arsênico por 
difusão durante o tratamento. No caso de materiais tratados em atmosfera ambiente, a 
incorporação de oxigênio por difusão também poderia representar um outro tipo de 
problema. 
Um último tipo de fenômeno, não apresentado na Fig. 2-7, também pode ocorrer. 
Caso o material atinja temperaturas acima de Tal e próximas a Tav (amorfo~vapor) ou ainda 
T1v (líquido~vapor), uma quantidade de material poderia acabar evaporando da superficie 
da amostra. No entanto, no geral como já vimos, a distribuição de temperatura dentro do 
material será determinada por uma competição entre a taxa de deposição de energia e a taxa 
de difusão de calor. A velocidade da interface sólido~líquido será uma função da duração 
do pulso do laser e da difusividade térmica do bulk. Este último parâmetro podendo ser 
alterado variando-se a espessura do filme ou até mesmo a composição do substrato. 
Considerando o modelo de transporte de calor baseado em diferenças finitas, e os 
conceitos de mudança de fase, ambos anteriormente descritos, Wood e Geist ( 1986) 
desenvolveram vários programas de computador a fim de simular o deslocamento da 
interface sólido~líquido em função do tempo. Com isso, pode-se simular a velocidade de 
liquefação e resolidificação, assim como a profundidade de material liqüefeito e/ou 
cristalizado. Como um simples resultado ilustrativo, a Fig. 2-8 apresenta a posição da 
interface líquido~sólido em função do tempo para silício cristalino tratado com um laser 
pulsado de Yag, À.=532 nm e pulso de 18 ns de duração, considerando-se diversas 
intensidades do laser incidente. 
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Figura 2-8. Variação da posição da interfaçe 
líquido-solido em função do tempo para silício 
tratado com laser pulsado (comprimento de onda 
de 532 nm e dnração de pulso de 18 ns). De baixo 
para cima temos diferentes curvas 
correspondendo a diferentes densidades de 
energia incidente: 0.4; 0.6; 0.8; 1.0; 1.2; 1.4; 
1.6; e 1.8 J!cm2, respectivamente. Dados 
extraídos de cálculos numéricos de Wood et ai 
(1984). 
Os programas desenvolvidos por Wood e seus colaboradores têm sido 
constantemente atualizados: já incluem efeitos bidimensionais, nucleação a partir do próprio 
interior do material, determinação aproximada da estrutura final resultante (pequenos ou 
grandes grãos cristalinos), fenômeno de cristalização explosiva (a ser discutido na 
seqüência), etc. Não são programas simples de serem utilizados, mas podem ser conseguidos 
facilmente com os autores. Cabe ressaltar que não realizamos cálculos numéricos para o 
caso do germânio até o presente momento. Durante o desenvolvimento desse trabalho, 
obtivemos o programa desenvolvido por Wood e Geist (1986) e fizemos simulações para as 
nossas condições experimentais aplicadas ao silício amorfo. Na verdade essa parte do 
trabalho foi feita pelo colega Aichmayr (1997). Uma vez com o domínio do programa e com 
conhecimento de seu perfeito funcionamento, a próxima etapa seria a sua aplícação para o 
caso do germânio, fato que ainda está em aberto e poderia representar uma possível 
continuação do presente trabalho. 
Em todo esse processo de mudanças de fase, há ainda um último fenômeno a ser 
discutido: a cristalização explosiva. Basicamente, a cristalização explosiva [CE] envolve a 
liberação do calor latente de cristalização de uma pequena região do material amorfo, após o 
início de um pequeno distúrbio externo como um risco com urna pinça, ou um pulso de 
laser. A liberação dessa energia para sítios adjacentes pode fazer com que estes últimos 
também sejam induzidos a uma cristalização, e todo o processo pode até mesmo acabar por 
se desenvolver em cascata, provocando a total cristalização do material em alguns casos. As 
primeiras observações desse tipo de fenômeno durante o aquecimento de filmes de germânio 
amorfo com um laser foram feitas há dezessete anos atrás por Gold, Gibbons, Magee, Peng, 
Orrnond, Deline e Evans (1980) e Fan, Zeiger, Gale e Chapman (1980). Zeiger, Fan, Palm, 
Gale e Chapman (1980) modelaram esse processo em termos de urna temperatura critica 
(TcE) na qual o material amorfo muda de fase e libera energia. Essa cristalização explosiva 
seria um processo auto-sustentado quando o material adjacente atingisse Te, e a temperatura 
do substrato fosse alta o suficiente para perrnítir que a frente de cristalização propagasse-se 
por grandes distâncias. A interface de recristalização desloca-se muito rapidamente, tendo 
sido observadas velocidades de 1-5 mls no caso do germânio, as quais são dificeis de serem 
imaginadas na fase sólida. Em princípio, essa cristalização explosiva poderia ser um 
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obstáculo para a confecção de estruturas submicrométricas utilizando a técnica a ser descrita 
na próxima seção. 
2.3 Cristalização Seletiva 
O uso de laseres pulsados para a liquefação e resolidificação do material no estado 
cristalino pode ser estendido do caso de um único feixe, onde temos a cristalização uniforme 
descrita até o presente momento, para o caso do uso de dois ou mais feixes, onde temos a 
cristalização seletiva que passará a ser discutida nessa seção - basicamente, o uso dessa 
técnica foi originalmente introduzida por Heintze, Santos, Nebel e Stutzmann (1992). 
Figura 2-9. Dois feixes de laser incidem sobre 
a amostra com mn ângulo a, furmando o padrão 
de interferência descrito na parte inferior. 
Considerando I mtn como o valor mínimo para 
liquefação do material, teremos uma liquefação 
seletiva: as regiões indicadas por a-Ge 
permanecerão inalteradas, enquanto que as 
regiões em negrito serão liqilefeitas e 
resolidificarão na forma cristalina. O padrão 
resultante será de linhas perpendiculares ao plano 
do papel. 
Nessa técnica faz-se com que o feixe de luz laser original seja dividido em dois ou 
mais feixes, os quais permanecem coerentes. Os feixes incidem sobre a mesma área da 
superfície da amostra sob um ângulo de incidência a com a normal (Fig. 2-9), produzindo 
um padrão de interferência. Esse padrão de interferência com máximos e mínimos de 
intensidade luminosa irá provocar por sua vez um padrão de distribuição de temperatura 
dentro da amostra muito parecido ao primeiro. Essa distribuição de temperatura na realidade 
dependerá do processo de absorção óptica e da condução de calor no material, entre outros 
fatores. Entretanto, consideremos em primeira aproximação que esse padrão de distribuição 
de temperatura possa ser representado como uma senóide, tal qual apresentado na parte 
inferior da Fig. 2-9. Admitindo-se que a temperatura minima necessária para a liquefação do 
material esteja representada por Ta./, (lmtn, no caso da intensidade), apenas regiões com 
distribuição de temperatura acima de Ta-l irão passar por um processo de liquefação, 
enquanto que as regiões com temperatura abaixo de Ta-l, permanecerão amorfas. Após o 
resfriamento e resolidificação do material teríamos um estrutura periódica formada pela 
cristalização . seletiva, que no caso de dois feixes resultaria numa matriz de linhas 
perpendiculares ao plano do papel na Fig. 2-9 inferior. 
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Feixe 2 
Linhas 
~-~ 0:12 
Feixe 1 
~ 
Linhas 
Feixe 3 
Figura 2-1 O. Projeção no plano dos três feixes 
que produzirão interferência na superficie da 
amostra, considerando-se ângulos a 12, a 23, e a13 
distintos entre os mesmos. A interação de cada 
dois feixes quaisquer, por exemplo 1 e 2 leva a 
formação de franjas de interferência em forma de 
linhas. 
Figura 2-11. Matriz de pontos resultante da 
interação de três feixes. Os pontos representam a 
localização dos máximos de interferência 
construtiva que irão alterar a estrutora do 
material, sendo que a região complementar 
permanece inalterada. O ângulo p será nma 
função dependente dos ângulos entre os feixes 
originais. 
O período do padrão de interferência [P], e consequentemente o período da 
estruturação cristalina, pode ser controlado variando-se o comprimento de onda da radiação 
incidente ou o ângulo a, uma vez que: 
P= À 
2sina 
(2-6) 
Considerando-se três ao invés de dois feixes da radiação incidente na Fig. 2-9, a 
análise do padrão de interferência e consequentemente do padrão de cristalização pode ser 
feita de modo análogo ao anterior, mas considerando-se as interações de dois feixes de cada 
vez. Em outras palavras, consideremos de modo mais geral que os três feixes (projetados no 
plano) formem ângulos a12, a23, e a13 entre si como representado na Fig. 2-10. Desse modo 
consideramos que haja interferência entre os feixes 1 e 2, resultando em uma matriz de 
linhas, do mesmo modo como ocorra com os feixes 2 e 3. As linhas dos padrões de 
interferência resultantes estarão deslocadas de um ângulo f3 = a1212 + a2.12, e sua respectiva 
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interação levará a uma estrutura final formada por pontos (dots) no local de coincidência dos 
máximos da intensidade das matrizes de linhas, como apresentado na Fig. 2-11. 
No presente caso, trabalhamos com ângulos iguais entre os feixes, ou seja de modo a 
termos urna estrutura de padrão regular. Usamos um ângulo de 120", de modo que o padrão 
de pontos resultante possui uma forma hexagonal, sendo fJ = 120 °. Note que com a presente 
técnica: i) estruturas com periodos de sub-microns até I O f.1lll podem ser obtidas; ii) toda 
estruturação pode ser feita in-situ, sem a necessidade do uso de máscaras ou processos de 
litografia; iii) estruturas periódicas de diferentes grades matriciais podem ser confeccionadas 
variando-se os ângulos entre os feixes incidentes; iv) as estruturas obtidas poderiam ser 
utilizadas como sementes para o crescimento de grandes áreas cristalinas, com o posterior 
uso de aquecimento em fornos, de modo que a cristalização começasse pelos próprios 
pontos (ou linhas) cristalinos; e v) poderia-se fazer um etching preferencial do material 
amorfo resuhante dentro da matriz de pontos ou linhas, de modo a obter-se urna estrutura 
tridimensional. Tendo como base os conceitos discutidos nesse capítulo, a seguir passaremos 
à descrição das amostras, montagens e processos experimentais utilizados. 
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3.1 Preparação de amostras 
M. Mnlato 
CAPÍTULO 3 
Experimental 
As amostras utilizadas no presente estudo foram crescidas através da técnica de rf-
sputtering [Chapman (1980)]. Basicamente, forma-se um plasma entre dois eletrodos, sendo 
utilizado como fonte um gás inerte como o argônio. O processo consiste em se ionizar os 
átomos presentes entre os eletrodos com o uso de uma fonte de rádio freqüência (r/). Os 
íons são então acelerados em direção ao eletrodo alvo devido ao fato deste apresentar uma 
polarização induzida com potencial negativo. O eletrodo alvo contém a fonte sólida do 
material [ c-Ge] a partir do qual se deseja depositar a amostra. Através do impacto de íons de 
alta energia, átomos são arrancados da fonte sólida indo então depositar-se no substrato, 
que constitui o segundo eletrodo e é mantido aterrado. O eletrodo alvo possui uma auto-
polarização de -640V. O substrato é também mantido a temperaturas relativamente baixas 
(entre 180 e 220CC) a fim de diminuir-se a mobilidade superficial dos ad-átomos, fazendo 
com que o material final possua uma estrutura amorfa. As propriedades ópticas e estruturais 
do a-Ge:H em função das condições de preparação foram tema da dissertação de Mestrado 
apresentada pelo autor em 1994. Em geral, as condições de deposição utilizadas no presente 
trabalho correspondem àquelas para obtenção de um bom material a-Ge:H [Chambouleyron 
(1993)]. 
O sistema de deposição - modelo comercial Leybold Z400 - é mantido em vácuo 
com o uso de um sistema de uma bomba mecânica primária e uma bomba turbo-molecular. 
A pressão base na câmara de deposição antes do inicio do crescimento e durante o mesmo 
foram sempre 1 x 10"6 mbar e 14.7 x10·3 mbar, respectivamente. Tais pressões foram 
medidas e monitoradas através de medidores de pressão Balzers IMG060B e EQ80F 
(pressões parciais), e MKS Baratron, respectivamente. Como substratos utilizou-se 
basicamente vidro (Corning 7059) e silício cristalino. As amostras foram crescidas a uma 
taxa de 1 Ais, a qual foi determinada após a deposição a partir da espessura dos filmes e 
medida com o auxílio de um monitor de espessura baseado num cristal de quartzo. 
As amostras intrínsecas de a-Ge foram depositadas utilizando-se apenas atmosfera de 
argônio. Estas amostras possuem espessuras entre 200 nm e 1 f.iDl. As amostras de a-Ge:H 
foram crescidas utilizando-se urna atmosfera de hidrogênio+argônio na câmara de 
deposição. Basicamente utiliza-se pressões parciais de hidrogênio uma ordem de grandeza 
inferiores à pressão total de deposição. Desse modo, as amostras finais possuem uma 
concentração em tomo de 8 % de hidrogênio atómico ligado na matriz de germânio. Essa 
concentração foi determinada através da análise de espectroscopia de infravermelho, medida 
em um Fourier-Transform [FTIR] da Perkin Elmer. Utilizou-se a banda integrada do modo 
de absorção denominado wagging, o qual está centrado em tomo de 565 cm·1 no caso de 
Ge-H [Fang, Gruntz, Ley, Cardona, Demond, Muller e Kalbitzer (1980)]. 
As amostras de ligas de silício-germânio foram produzidas através da técnica de co-
sputtering. Pequenos pedaços de silício cristalino foram colocados sobre o alvo de 
germânio, de modo que com o controle das áreas relativas de cada material alvo consegue-
se controlar qual a composição final do material que está sendo produzido. Sob as condições 
34 
LPF I DFA IIFGW I Unicamp Fevereíro 11998 
Capítulo 3 - Experimental M.Mulato 
experimentais utilizadas, a taxa de sputtering (sputtering yield) do Ge é 2.45 vezes maior 
que a do Si [Stuart (1983)]. Foram produzidas amostras com concentrações estimadas de 5, 
1 O, 15, 20 e 40 % de silício, respectivamente. A técnica de co-sputtering para deposição de 
ligas SiGe já havia sido utilizada anteriormente no nosso grupo de pesquisa [Graeff e 
Chambouleyron (1994)] sendo atualmente também bastante utilizada para estudos de 
dopagem [Fajardo, Comedi e Chambouleyron (1994); Chambouleyron e Comedi (1998)]. 
As amostras de ligas de gennânio-nitrogênio foram produzidas utilizando-se apenas 
o alvo de gennânio cristalino, sendo que a concentração de nitrogênio no filme final foi 
controlada com a adição de N2 na câmara de deposição para formação de plasma juntamente 
com argônio. A concentração de nitrogênio foi determinada por reação nuclear [Zanatta, 
Chambouleyron e Santos (1996)]. 
As amostras de silício amorfo (a-Si) e silício amorfo hidrogenado (a-Si:H) (utilizadas 
no presente estndo para fins de comparação com as de gennânio) foram crescidas em 
Stuttgart por R. Bergmann, por LPCVD (Low Pressure Chemical Vapor Deposition) pela 
decomposição de ShH,;, possuindo espessura de 300 nm e menos de 5 % de hidrogênio 
ligado. Para obter-se amostras intrínsecas, estas foram aquecidas a 400-500°C para efusão 
controlada de hidrogênio. 
Uma vez que já conhecemos as diversas amostras, na próxima seção passaremos a 
descrever o sistema experimental utilizado para sua respectiva cristalização. 
3.2 Montagem experimental para cristalização 
Um modelo esquemático do sistema experimental utilizado para as cristalizações 
uniforme e seletiva por nós realizadas é apresentado na Fig. 3.1. 
Figura 3-1. Modelo da montagem experimental 
utilizada para a cristalização uniforme e seletiva 
de semicondutores amorfos. Nd:Yag representa o 
laser pulsado, E = espelhos, Ã.2 = placa 'JJ2, P = 
polarizador, S = shutter, L = lente, FE = filtro 
espacial, D = divisor de feixe, LS = laser 
secundário (semicondotor ou HeNe), A = 
amostra, FO = filtro óptico, e FD = futodetetor 
acoplado a um osciloscópio digital. 
Basicamente utilizamos o segundo harmônico (Â = 532 nm) de um laser pulsado de 
Nd:Yag, cuja largura de pulso é de 7 ns, com taxa de repetição de 10Hz. O feixe original é 
refletido no primeiro espelho (E 1) e atravessa uma placa de IJ2 incidindo num polarizador 
(P). Este sistema é utilizado como atenuador para controlar-se a intensidade do feixe 
utilizado. O shutter (S) é utilizado a fim de selecionar-se a quantidade de pulsos desejada, 
sendo que na maior parte do trabalho utilizamos um único pulso. O feixe atravessa então 
uma lente (L) que irá focalizá-lo no centro de um pin-ho/e- pequeno furo com diâmetro 
entre 200 e 400 f.l1rl - a fim de se otimizar sua distribuição espacial de intensidade, a qual não 
é originalmente gaussiana. Esse pin-ho/e encontra-se no centro de um filtro espacial (FE). 
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Após o filtro espacial (FE) um nova lente (L) paraleliza os raios do feixe que agora pode ser 
utilizado para urna cristalização uniforme ou seletiva. 
No caso da cristalização uniforme, os divisores D 1 e D2 não são utilizados. O feixe é 
desviado pelo espelho (E2) indo incidir sobre a superficie da amostra (A). Para a 
cristalização seletiva podemos trabalhar com dois ou três feixes, como discutido 
anteriormente, a fim de produzirmos um padrão de linhas ou pontos, respectivamente. Para 
isso, após a segunda lente, o feixe pode ser dividido pelos divisores (D) sendo então seus 
raios refletidos pelos espelhos (E) devidamente alinhados para que possuam ângulos bem 
definidos de acordo com o padrão e período da estrutura desejada, como discutido 
previamente. Desse modo teremos dois ou três feixes incidindo na superficie da amostra (A). 
A intensidade do feixe incidente foi geralmente medida após a segunda lente com a 
utilização de um medidor de potência. O diâmetro do feixe de luz incidente sobre a amostra 
era habitualmente igual a 8 mm. 
Como já discutimos anteriormente, uma medida direta da temperatura e das 
mudanças de fase durante a cristalização é quase impossível. Assim, a fim de estudarmos as 
variações de fase do material (A) temos que lançar mão do monitoramento de outras 
propriedades do mesmo: para isso medimos a sua reflexão resolvida no tempo (RRT). 
Utilizamos um feixe de luz (LS) com comprimento de onda diferente daquele da radiação 
utilizada para a cristalização: como a cristalização era feita com uma luz verde, operamos o 
monitoramento com uma luz no vermelho produzida tanto por um laser de semicondutor 
(AIGaAs, A. ~ 635 nm) quanto por um laser de ReNe (A. ~ 632.8 nm). Essa luz pode ser 
polarizada (polarizador P) e incide sobre a amostra com um ângulo aproximado de 68 °. A 
sua reflexão é então direcionada a um fotodetetor de silício (FD) acoplado a um 
osciloscópio digital. Antes da detecção, a reflexão é focalizada (lente L) no detetor a fim de 
aumentar a intensidade do sinal, sendo também filtrada (filtro óptico FO) a fim de eliminar a 
contribuição de qualquer componente de outro comprimento de onda, principalmente na 
região verde do laser de Nd: Y ag. Como prova do bom funcionamento do sistema, ao se 
colocar um espelho em substituição da amostra (A) não se observa qualquer variação no 
sinal da reflexão resolvida no tempo ao disparar o pulso do laser de Nd: Y ag. 
Todas as cristalizações foram realizadas em pressão atmosférica, com a amostra 
mantida originalmente à temperatura ambiente na maioria dos casos. Apesar da maioria das 
cristalizações terem sido realizadas com o segundo harmônico do laser de Nd:Yag, também 
realizamos experimentos utilizando o primeiro (A. ~ 1064 nm) e terceiro (A. ~ 335 nm) 
harmônicos. Cada caso será devidamente ressaltado quando necessário. 
3.3 Caracterização das amostras 
Diversas técnicas de caracterização óptica, elétrica e estrutural devem ser utilizadas 
conjuntamente no caso dos materiais amorfos. Por exemplo: i) da espectroscopia de 
transmissão no visível e infravermelho próximo [Chambouleyron, Martinez, Moretti e 
Mulato (1997); Chambouleyron, Martinez, Moretti e Mulato (1998); Swanepoel (1983, 
1984); Manifacier, Gasiot e Fillard (1976)] pode-se determinar a espessura do filme fino, 
assim como a dependência da parte real do índice de refração (n) e coeficiente de absorção 
(a) em função do· comprimento de onda (A.); ii) A técnica de deflexão fototérmica 
(Photothermal Deflection Spectroscopy- PDS) [Jackson e Amer (1982); Amer e Jackson 
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(1984); Curtins e Favre (1988)] pode ser utilizada para determinar o coeficiente de absorção 
na região sub-gap; iii) com a espectroscopia de transmissão no infravermelho pode-se 
observar os diferentes modos de vibração das ligações Ge-H [Fang et al (1980); John, Odeh, 
Yhomas, Thicker e Wilson (1981); Cardona (1983); Lucovsky e Pollard (1984); Langford, 
Fleet, Nelson, Lanford e Maley (1992); Maley (1992); Manfredotti, Fizzoti, Boero, 
Pastorino, Polesello e Vittone (1994)]; iv) Raios-x podem ser utilizados de duas formas, 
através da difração de Bragg para se observar a diferença entre um material cristalino e 
outro amorfo, e também através da técnica de espalhamento de Raios-X a baixos ângulos 
por transmissão (Small Angle X-ray Scattering- SAXS). Com esta última técnica [Apêndice 
I] pode-se estudar a porosidade do material, e até mesmo a distribuição de tamanhos dos 
poros (voids); v) Do ponto de vista das propriedades de transporte, a condutividade no 
escuro em função da temperatura [Street (1991) p.227; Mott (1984)] pode ser utilizada para 
se determinar os mecanismos de condução e sua respectiva faixa de temperatura de dominio 
[Street (1991), p. 315]. Além de todas essas técnicas descritas, muitas outras também 
podem ser utilizadas. 
No presente trabalho pudemos utilizar praticamente todas as caracterizações acima 
descritas. No entanto, para as discussões a serem aqui apresentadas utilizaremos 
principalmente: 
i) medidas de transmissão na região do visível e infravermelho próximo (usamos um 
espectrofotômetro Perkin-Elmer Lambda9); 
ii) medidas de espectroscopia de infravermelho (usamos um espectrômeto Perkin-Elmer 
FT1600); 
iii) microscopia óptica; 
iv) microscopia de força atômica; e 
v) espalhamento Raman. 
No caso dessa última técnica, utilizamo-nos da configuração de backscattering 
(retroespalhamento) com um laser de ArKr, À= 514.5 nm, e potência inferior a 1 mW a fim 
de evitar-se aquecimento da amostra. Basicamente utilizamos um sistema Dilor com um 
detetor CCD e monocromador triplo. Pudemos fazer medidas de micro-Raman (resolução 
espacial de O. 7 pm ), com um porta amostra (piezotable) com a possibilidade de 
deslocamentos de 0.2 pm em ambas direções planares. Por ser uma técnica de grande 
utilidade na comparação entre materiais amorfos e cristalinos, e entre as próprias diversas 
formas cristalinas, e devido a esta ser uma ferramenta básica para muitas análises e 
conclusões do presente trabalho, uma maior atenção será dada ao espalhamento Raman nas 
próximas seções. 
3.4 - Espalhamento Raman 
Em 1921, o prof. C. V. Raman iniciou uma série de estudos experimentais a respeito 
do espalhamento de luz por diferentes meios transparentes. Essas investigações de Raman e 
seus alunos revelaram a presença de uma radiação secundária de comprimento de onda 
diferente da onda incidente. O primeiro anúncio dessa descoberta foi feita pelo prof C. V. 
Raman em 16 de março de 1928 num encontro da Associação de Ciência do Sul da Índia em 
Bangalore [Ranian e Krishnan (1928a)]. Numa seqüência de trabalhos [Raman e Krishnan 
(1928b,c,d)] foram relatados os resultados obtidos com diferentes líquidos, gases, e sólidos 
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tanto cristalinos quanto amorfos. Basicamente mostrou-se que as variações em freqüência 
das novas linhas observadas era independente da radiação de excitação, sendo que as linhas 
secundárias eram caracteristicas dos materiais sob investigação. Pelo seu trabalho na 
descoberta desse novo efeito, o prof. C.V. Raman foi o ganhador do prêmio Nobel de Física 
em 1930. 
O efeito Raman corresponde ao espalhamento inelástico de fótons pelo material. 
Uma revisão detalhada desse efeito é apresentada por Yu e Cardona (1996), Cardona e 
Güntherodt (1982), Hayes e Loudon (1978), Long (1977), Anderson (1971) e Mitra (1969). 
Para uma breve compreensão, consideremos um semicondutor cristalino infinito com 
susceptibilidade elétrica X e utilizemos o tratamento clássico. Em geral, X é um tensor, mas 
assumindo que o meio é isotrópico podemos considerar X como escalar. Quando um campo 
eletrornagnético senoidal descrito por: 
F(r,t) = F,(k,w )cos(k; ·r- w;t) (3-1) 
[sendo r o vetor posição, t o tempo, OJ a freqüência angular, k o vetor de onda, e i 
significando incidente - as variáveis em negrito descrevem vetores] é aplicado a um material, 
uma polarização P(r,t) também senoidal será induzida dentro do mesmo: 
P(r,t) = P;(k,w )cos(k; ·r- w;t) (3-2) 
A sua freqüência e vetor de onda são os mesmos que aqueles da radiação incidente, 
enquanto que sua amplitude será dada por: 
(3-3) 
Considerando-se que o meio esteja a uma temperatura finita, existirão flutuações em 
X devido às vibrações atômicas termicamente excitadas. As oscilações atômicas em torno de 
sua posição de equilíbrio em um cristal são descritas pelos modos normais de vibração do 
sistema, sendo estas vibrações atômicas quantizadas em ronons [Yu e Cardona (1996); 
Srivastava (1990)]. Os deslocamentos atômicos Q(r,t) associados com um ronon podem ser 
descritos como ondas planas: 
Q(r,t) = Q(q,w0 )cos(q ·r- w 0 t) (3-4) 
onde q é o vetor de onda e OJo a freqüência do ronon no sólido, respectivamente. Essas 
vibrações atômicas irão modificar z. Podemos escrever x como sendo uma função de Q. Yu 
e Cardona (1996) assumem que as freqüências caracteristicas que determinam X sejam muito 
maiores que OJo, o que é conhecido como aproximação quasi-estática ou adiabática. 
Normalmente as amplitudes das vibrações à temperatura ambiente são pequenas quando 
comparadas ao parâmetro de rede do material, de modo que se pode fazer urna expansão de 
x em série de Taylor em Q(r,t): 
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(3-5) 
onde Xo representa a susceptibilidade elétrica do meio sem qualquer flutuação envolvida. O 
segundo termo acima representa uma susceptibilidade oscilante induzida pela vibração da 
rede Q(r, t). Utilizando a expressão acima podemos reescrever a polarização P(r, t, Q) do 
meio na presença de vibrações atômicas como: 
P(r,t,Q) = P,(r,t) + P;.a(r,t,Q) (3-6) 
onde 
P,(r,t) = X 0 (ki,w i )F,(kPw i )cos(k, ·r- w ,t) (3-7) 
é a polarização vibrando em fase com a radiação incidente e 
ôx P;.a(r,t, Q) = ( ô Q)0 Q(r,t)F,(k,,wi )cos(ki ·r- wit) (3-8) 
é a onda de polarização induzida pelos fônons (ou outra flutuação similar). A fim de 
determinar a freqüência e vetor de onda de Pind reescrevemos Pina(r,t,Q) como 
ôx P;.a(r,t, Q) = ( ô Q )0 Q(q,w 0 )cos(q ·r- w0 t) x F,(ki, w, )cos(k, ·r- w,t) (3-9) 
ou seJa, 
P; • .(r,t,Q) = 1 ôz 2(ôQ)o Q(q,w.)F,(ki,w,t) x {cos[(ki +q)·r-(wi +w0 )t] (3-10) 
+ cos[(ki- q)· r- (w i - w0 )t]} 
Desse modo vemos que P;na consiste em duas ondas senoidais: uma com vetor de 
onda ks = ( ki- q) e freqüência Ws = ( Wi- Wo) e outra com vetor de onda kAs = ( ki + q) e 
freqüência WAs = ( w, + Wo). As radiações produzidas por essas duas ondas de polarização 
induzidas são conhecidas como espalhamento Stokes e anti-Stokes, respectivamente. Uma 
vez que a freqüência do fônon é igual a diferença entre as freqüências do fóton incidente e 
espalhado ( w, - Ws), essa diferença é conhecida como freqüência de espalhamento Raman 
ou Raman shift. 
Note que tanto a freqüência quanto o vetor de onda são conservados no processo de 
espalhamento acima Assumindo que laseres com comprimento de onda no visível sejam 
utilizados para excitar o espalhamento Raman numa amostra de índice de refração próximo a 
3, q será da órdem de 106 cm·1 Esse valor é 11100 da dimensão da zona de Brillouin (n/ao, 
onde ao é a constante de rede) num semicondutor. Assim, o espalhamento Raman (de um 
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fõnon) apenas é útil para investigar fõnons no centro da zona de Brillouin, onde q é muito 
próximo de zero. 
Existem outras formas e/ou efeitos relacionados ao espalhamento Raman que embora 
possam ocorrer não nos interessam no presente momento por serem efeitos de segunda 
ordem. Esses efeitos ocorrem quando consideramos termos de segunda ou maior ordem na 
expansão de X· Surge assim o espalhamento Raman devido a dois fõnons, efeitos de 
sobretons, etc. A seguir veremos dois casos particulares de grande importância que podem 
afetar o espalhamento Raman (de um fõnon) quando o material em estudo não constitui um 
perfeito cristal infinito. 
3.4.1- Efeitos de tamanho e distribuição de grãos cristalinos 
Na seção acima consideramos o material como sendo um semicondutor cristalino 
infinito. Na realidade, em alguns materiais microcristalinos ou ligas desordenadas podemos 
encontrar pequenos cristais de tamanho e forma variável, o que provocará uma alteração no 
processo de espalhamento Raman visto acima. O efeito da redução do tamanho dos cristais 
permitirá que vetores de onda q consideravelmente diferente de zero também contribuam 
para o processo de espalhamento. Esse efeito foi tratado anteriormente na literatura por 
vários autores [Richter, Wang e Ley (1981); Campbell e Fauchet (1986); Fauchet e 
Campbell (1988)]. 
'----~----q 
Figura 3-2 . Dispersão de fônons (w) em 
função do vetor de onda (q) para nm 
semicondutor (a curva inferior pode representar o 
caso do germânio ou silício, enquanto que a curva 
superior pode representar o caso do diamante). A 
redução do tamanho dos cristalitos leva a uma 
indeterminação Llq no vetor de onda q. Assim, 
valores de q diferentes de zero podem passar a 
contribuir para o espalhamento Raman. 
Consideremos hipoteticamente um material com uma curva de dispersão de fõnons 
como a apresentada na parte inferior da Fig. 3-2. Tal caso pode representar o silício ou o 
germânio cristalino. Já vimos que o momento do fóton é extremamente pequeno quando 
comparado com as dimensões da zona de Brillouin, de modo que quase momento algum é 
transferido durante o espalhamento Raman num cristal infinito. Isto constitui uma regra de 
seleção para vetores de onda. Assim, apenas fõnons com vetores de onda muito próximos de 
zero irão contribuir para o espalhamento Raman. Vamos escrever a função de onda do 
fõnon com vetor de onda q0 num cristal infinito como uma onda plana: 
(3-11) 
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onde u(qo,r) tem a periodicidade da rede cristalina. 
Vamos assumir agora que o tamanho dos cristais se tornem finitos, de dimensão L da 
ordem de 10 nm, e de formato esférico (nesse caso L representa o diâmetro). Numa primeira 
aproximação vamos assumir também que as curvas de dispersão permaneçam inalteradas e 
que nenhum novo modo seja criado pela redução de tamanho. Nesse caso, os fônons não 
podem continuar a serem descritos por ondas planas; precisam ser descritos como pacotes 
de onda cuja dimensão espacial é comparável à dimensão do cristalito. Urna incerteza é 
introduzida então no seu vetor de onda, a qual será maior quanto menor for o tamanho do 
cristalito uma vez que o pacote de onda torna-se cada vez mais localizado espacialmente. 
Assim, o fônon num cristalito pode ser representado por 
f/l(q0 ,r)= W(r,L) rp(q0 ,r)= 'l''(q0 ,r)u(q0 ,r) (3-12) 
onde W(r,L) é a função de confinamento do fônon (ou função de peso), de tal modo que 
(3-13) 
Richter et ai (1981) escolheram W(r,L) como sendo uma gaussiana, exp(-2?1L2), com urna 
amplitude de 1/e nas bordas do cristalito. Não há qualquer razão física para se adotar esse 
tipo de função ou o valor particular na interface de separação, sendo que Campbell e 
Fauchet (1986) testaram esta e outras formas (esfera, coluna e disco fino) sendo os 
resultados gerais diferentes quantitativa, mas não qualitativamente em termos das alterações 
que produzem no espectro de espalhamento Raman. 
Para calcular o efeito no espalhamento Raman, 'I'' precisa ser expandido em série de 
Taylor: 
'I'' (q0 ,r) = J d 3q C(q0 ,q) e'•·' (3-14) 
com coeficientes de Fourier C(qo,q} dados por: 
(3-15) 
A função de onda do fônon do cristalito é uma superposição de autofunções com vetores q 
centrados em q0. Para os cristalitos esféricos e sob as condições que temos usado até agora 
teremos os coeficientes de Fourier tais que: 
IC(O,q)l 2 = exp( -q 2 L 2/ 4) (3-16) 
onde houve a aproximação q0 = O, a qual é apropriada para espalhamento de um fônon; 
também foram negligenciados fatores constantes. 
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A intensidade de espalhamento Raman, em primeira ordem, será dada por [Campbell 
e Fauchet (1986); Fauchet e Campbell (1988)]: 
l(w) = J d'q !C(O,q)l2 
[w- w(q)] 2 + (10 I 2) 2 
(3-17) 
onde w(q) é a curva de dispersão dos fõnons, To é a largura natural de linha (inversamente 
proporcional ao tempo de vida intrinseco do fõnon), qo =O (apropriado para espalhamento 
Raman de primeira ordem), e a integração tem que ser feita sobre toda a zona de Brillouin. 
O espalhamento Raman por fõnons ópticos transversais em silício e germânio 
monocristalinos é caracterizado por uma linha Lorenziana centrada em 520 e 300 cm·1, 
respectivamente. O efeito geral nesses espectros devido ao tamanho finito dos cristalitos 
será um deslocamento da posição de pico para menores energias e um alargamento 
assimétrico da respectiva banda. Na Fig. 3-3 comparamos o espectro Raman de germânio 
cristalino e microcristalino, onde os efeitos acima descritos estão bem claros. 
-
····· •···· Ge microcristalino 
t--c-Ge (bulk) J 
; . 
1 \ 
t 
• 
' '· . ~ ....... 
250 275 300 
Raman Shift (cm -1) 
Figura 3-3. Espectros de espalhamento Raman 
obtidos com amostras de germânio 
monocristalino (linha contínua) e germânio 
microcristalino (pontos+linha tracejada). Note 
que: i) as intensidades estão em unidades 
arbitrárias e não são diretamente comparáveis 
devido às medidas terem tempos diferentes de 
integração; e ii) o espectro do material 
microcristalino está deslocado para menores 
energias e possui uma maior largura à meia 
altura. 
No presente trabalho utilizamos os seguintes valores e/ou parâmetros para os 
cálculos numéricos [Gonzalez-Hernandez, Azarbayejani, Tsu e Pollak (1985); Santos e 
Torriani (1993)]: w(q)=288.3 cm·1 + 12.01 cos(q ai/2) cm·1, com ao= 5.66 A representando 
o parâmetro de rede, q o vetor de onda, e w(q) a curva de dispersão para o modo óptico 
TO. A largura de linha natural do germânio a temperatura ambiente foi assumida como 
sendo igual a 3 cm·1• Os dados das simulações numéricas serão utilizados na interpretação 
dos resultados experimentais. 
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3.4.2 - Efeitos de tensão 
Considerando agora que o cristal possui cristalitos de tamanho suficientemente 
grande para que o efeito descrito na seção anterior seja desprezível, há ainda um outro caso 
onde o espectro de espalhamento Raman de primeira ordem pode ser modificado: trata-se 
do efeito de tensão. Para uma determinada tensão (induzida mecanicamente, termicamente 
ou mesmo de outra forma) aplicada num material, este último apresentará uma deformação 
interna, a qual muda o comprimento das ligações atômicas entre outros efeitos. A presença 
de deformação provoca deslocamentos das posições de pico ou freqüências dos fõnons e 
separação das degenerescências, as quais são efeitos que podem ser medidos num 
espalhamento Raman. Tal fato foi muito bem descrito por Anastassakis e Liarokapis (1987) 
no caso de silício policristalino, considerando-se várias formas de tensões. Os coeficientes de 
proporcionalidade entre deslocamentos e deformações são funções lineares dos 
componentes de um tensor Ky, conhecidos como phonon deformation potentials (PDPs). É 
interessante notar que os PDP foram determinados para muitos materiais, e podem ser 
utilizados para se determinar deformações residuais a partir do deslocamento das suas 
respectivas freqüências de fõnons. 
As definições necessárias para trabalhar com o problema de dinâmica de rede 
incluem as constantes elásticas [sti.ffnesses (Cy = Cp) e compliances (Sy = Sf,)], e a lei de 
Hooke generalizada, conectando tensões (r,) e deformações (e,). Considerando a notação de 
indices suprimidos e a soma sobre índices repetidos podemos escrever: 
(3-18) 
(3-19) 
Note-se que para a convenção de sinais aqui utilizada r> O corresponde a uma 
tensão tensiva. 
Os PDPs são tensores que conectam a tensão aplicada (ou deformação no material) 
com as mudanças na constante de força dos fõnons LfK, isto é, 
e (3-20) 
Uma vez que as componentes K0 são medidas experimentalmente, todos os 
resultados serão escritos em função de K0. K e L se relacionam através de 
e (3-21) 
sendo que as relações acima são análogas a 
(3-22) 
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onde Ôtk representa o delta de Kronecker. Como observação, note que: i) tudo que foi 
escrito até o presente momento refere-se a cristais perfeitos. As propriedades 
correspondentes para policristais são definidas de modo similar (realizando-se uma média de 
todas orientações), sendo seus componentes designados no que segue por uma estrela (*) 
quando relacionados àqueles do cristal simples; ii) o extenso desenvolvimento do cálculo 
dos componentes K e s* em função dos correspondentes K e S não será aqui reproduzido e 
pode ser encontrado no artigo de Anastassakis e Liarokapis (1987). 
Para se determinar o efeito de deformações sobre as freqüências dos fônons ópticos 
em um material policristalino deve-se resolver a equação secular de sua matriz dinâmica 
[Anastassakis (1980); Anastassakis e Burstein (1970)]: 
(3-23) 
onde I representa uma matriz 3x3, LlK* representa a mudança na constante de força dos 
fônons devido à deformação, e Jl. relaciona as freqüências de fônons perturbado (O) e não-
perturbado (roo): 
(3-24) 
No caso do silicio ou germânio Wo é originalmente triplamente degenerado. 
Considerando uma tensão biaxial paralela à superficie de um filme de silício ou germânio 
cristalino (a qual será o mais interessante no nosso caso como veremos nos resultados 
experimentais) w0 sofrerá uma separação em singleto (0.) e dubleto (!l.I), os quais estão 
deslocados de Wo por 
ôQ, = Q, -0) 0 =~H +211(!/3 (3-25) 
(3-26) 
11!4! é o deslocamento hidrostático - ou seja, equivalente a se o material estivesse submetido 
a uma pressão hidrostática- e 110 a separação entre singleto e dubleto. Eles são dados por: 
(3-27) 
(3-28) 
sendo que o singleto é polarizado normal à superficie e o dubleto paralelo a ela. No entanto, 
devido à orientação randômica dos espalhadores, a vantagem da regra de seleção em termos 
de polarização é perdida em materiais policristalinos. 
Para os cálculos numéricos do presente trabalho utilizamos para o caso do germânio 
[Cerdeira, Buchenauer, Pollak e Cardona (1972); Landolt-Bomstein (1975)]: i) valores de 
elastic compliances (em TPa-1, ou seja, 10"12 m2/N) Su = 9.73, S12 = -2.64, s .. = 14.9; ii) 
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valores de elastic stiffnesses (em GPa, ou seja, 109 N/m2) Cu= 129, C12 = 48, C44 = 67.1; iii) 
valores de PDP Ku = -0.47, K12 = -0.62 e ~4 = -0.277. Com esses valores pudemos 
calcular 11.'41= -2.42 cm-1/GPa e Ll.Q = 1.1 cm-1/GPa, os quais serão utilizados na análise dos 
dados experimentais. 
3.4.3 - Raman em semicondutores amorfos 
Por fim, após vermos os efeitos que podem alterar um espectro Raman de um 
material cristalino, cabe-nos discutir brevemente o caso amorfo [Brodsky (1975); Smith, 
Brodsky, Crowder, Nathan e Pinczuk (1971)]. Cada átomo de germânio numa matriz 
amorfa possui primeiros vizinhos a uma distância e ângulo de ligações muito próximas 
àquelas do caso cristalino. Entretanto, a partir dos segundos vizinhos as diferenças 
aumentam, e como já vimos, há a perda da ordem de longo alcance. Note-se ainda que um 
mesmo material pode ter diversas formas amorfas dependendo das condições de 
crescimento. A perda de periodicidade na matriz amorfa permite que muitos modos de 
vibração passem a ser ativos, tanto em Raman quando em infravermelho. No caso de 
espalbamento Raman, o espectro obtido (deslocado para baixas freqUências em relação ao 
correspondente cristalino - em tomo de 30 cm"1 no caso de silício e germânio, e muito 
alargado - um futor de dez no minimo) irá representar, a grosso modo, a densidade de 
estados vibracionais da matriz amorfa. 
--c-Ge (bulk) 
·······•······ Germânio amorfo 
Figura 3-4. Espectro de espalliamento Rrunan 
de germânio monocristalino (bulk, linha cheia) e 
germânio amorfo (pontos+linha tracejada). As 
intensidades não são comparáveis devido à 
diferença nos tempos de integração. 
250 275 300 
Raman Shift (cm "1} 
A Figura 3-4 ilustra dois espectros correspondentes a um germânio amorfo (linha 
tracejada + pontos) e ao germânio cristalino (111) (linha cheia), respectivamente. Vê-se 
claramente os efeitos acima discutidos, sendo o alargamento e deslocamento da posição de 
pico enormemente superiores que àqueles observados no caso de um material com 
distribuição de grãos cristalinos, como discutido anteriormente na Fig. 3-3. 
Após a apresentação dos modelos de efeitos que podem influenciar o espectro de 
espalhamento Raman do material em estudo, passaremos a apresentar e discutir no próximo 
capítulo os nossos resultados experimentais. 
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CAPÍTULO 4 
Resultados de Cristalização Uniforme 
4.1 Reflexão resolvida no tempo 
4.1.1 Amostras intrínsecas de germânio amorfo -não hidrogenadas 
Apresentaremos neste capítulo os principais resultados referentes à cristalização dos 
filmes finos amorfos utilizando apenas um feixe pulsado incidente sobre a superficie da 
amostra - processo aqui denominado de cristalização uniforme. Inicialmente discutiremos os 
processos de mudança de fase observados experimentalmente, comparando amostras 
intrinsecas (não hidrogenadas) com hidrogenadas, e posteriormente analisando suas 
diferenças estruturais. 
Como já foi discutido anteriormente, realizar medidas diretas de temperatura numa 
escala de tempo tão pequena quanto aquela envolvida no tratamento de semicondutores 
amorfos com laser pulsado é praticamente impossível. Assim, para monitorar as possíveis 
mudanças de fase do material original precisamos lançar mão de outros procedimentos. Uma 
ferramenta muito útil é a medida da reflexão resolvida no tempo, ou seja, monitoramento 
contínuo da reflexão do material antes, durante a após o tratamento com o laser pulsado. Tal 
procedimento experimental é de grande utilidade uma vez que as constantes dielétricas das 
fases amorfa [Jungk (1971); Campi e Coriasso (1988)], cristalina [Aspnes e Studna (1983)] 
e líquida [Jellison e Lowndes(1987)] do silício e do germânio apresentam grandes variações, 
levando a distintos coeficientes de reflexão. No germânio e silício, a fase líquida apresenta 
um comportamento do tipo metálico. Assim, considerando as condições experimentais 
utilizadas (ângulo de incidência do laser secundário de 68 °, A, = 635 nm, e polarização tipo-
s) calculamos para o germânio refletividades teóricas das fases amorfa, líquida e cristalina de 
0.749, 0.889, e 0.757, respectivamente. 
~------
rM 
A 
-
Figura 4-1. Reflexão resolvida no tempo de 
uma amostra de germânio amorfo intrinseca (a-
Ge) tratada com um pulso de 46 mJ!cm2 Os 
valores estão normalizados pela reflexão original 
da fase amorfa. A duração do pulso do laser de 
Nd:Yag também é apresentada na fignra. Os 
parâmetros tA, rM, e r• são indicados na fignra e 
explicados no texto. 
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O resultado experimental de uma reflexão resolvida no tempo (RRT) para uma 
amostra de a-Ge tratada com um pulso de 46 m.J/cm2 é apresentado na Fig. 4-1. A figura 
apresenta valores de RRT normalizados pela reflexão original da fase amorfa. Vê-se que 
durante o tratamento da amostra com o laser de Nd: Y ag, esta absorve a radiação incidente e 
atinge valores de temperatura acima do ponto de liquefação: a RRT atinge um valor máximo 
em tomo de 1.2. Este valor está em perfeito acordo com os cálculos teóricos apresentados 
no parágrafo anterior, ou seja, com a razão esperada entre os coeficientes de reflexão da 
fase liquida e amorfa. 
Após o resfriamento o material resolidifica. Dependendo da velocidade de 
resfriamento o material pode voltar à fase amorfa ou cristalizar. No caso dessa amostra 
específica, a estrutura final é cristalina como discutiremos na seção 4 .2. Para as condições 
experimentais utilizadas esperava-se teoricamente que a fase cristalina apresentasse valores 
de coeficiente de reflexão ligeiramente superior à fase amorfa. Este não foi o caso observado 
experimentalmente, onde a RRT final ficou em tomo de 0.95. Isso pode ser devido a uma 
possível oxidação da superficie final, uma vez que os tratamentos foram realizados em 
atmosfera ambiente, ou devido a um aumento na rugosidade da superficie. Nessa direção, 
medidas de microscopia de força atômica indicam urna rugosidade final em tomo de 6 nm, 
valor comparável aos tamanhos de grãos cristalinos que serão discutidos na seção sobre as 
propriedades estruturais. 
Na Fig. 4-1 podemos definir três parâmetros: i) rM - que representa a reflexão 
máxima atingida após o tratamento com laser pulsado; ii) rF- que representa a reflexão final 
após o resfriamento da amostra; e iii) tA - que representa o tempo em que a amostra 
permanece numa fase de alta reflexão, ou seja, estava superaquecida ou liqüefeita. Estes três 
parâmetros podem ser utilizados para analisarmos o comportamento do material em função 
da intensidade da radiação incidente. Na Fig. 4-2(a) apresentamos tA, enquanto que na Fig. 
4-2 (b) apresentamos fM e fF em função da intensidade da radiação incidente. Enquanto tA 
apresenta um comportamento quase linear, os outros dois parâmetros possuem 
comportamentos bastante diferenciados. 
No caso de rM observa-se que para intensidades abaixo de 36 m.J/cm2 a reflexão 
máxima sofre pequenos aumentos, sendo que somente a partir desse valor de intensidade 
ocorre urna mudança abrupta para 1.2, indicando o ponto de liquefação da amostra. Após 
esse ponto, fM é praticamente constante para qualquer intensidade da radiação incidente, 
indicando que a reflexão da fase liquida é praticamente independente da temperatura. Caso 
exista alguma mudança estrutural para intensidades abaixo de 36 m.J!cm2, esta certamente 
ocorrerá num processo sólido--Mólido, e não sólido--+líquido--Mólido como é o caso para 
intensidades acima desse limiar. 
No caso de rF observa-se que este permanece constante para intensidades abaixo de 
36 m.J!crrr, fato que indica que possivelmente não há mudança estrutural alguma. Isso é 
comprovado com medidas de espalhamento Raman, a serem discutidas na seção 4.2. Entre o 
limiar de liquefação (36 m.J/cm2) e 40 m.J!cm2 observa-se que as variações em fF são menos 
abruptas que no caso de rM discutido anteriormente. Isso é provavelmente devido ao fato 
que o comprimento de penetração do laser de prova no germânio liquido (-9nm) e cristalino 
(-30nm) são diferentes, combinado com a possibilidade da profundidade de cristalização 
permanecer menor que o comprimento de penetração do laser de prova. Entre 40 e 66 
m.J/cm2, fF permanece fixo em 0.95, valor abaixo do esperado teoricamente como já foi 
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discutido. No entanto, para valores de intensidade acima de 66 m.J/cm2 observa-se uma nova 
redução em rF para valores abaixo de 0.9. Na verdade, tal ponto indica o limiar de 
disruptura da superficie final da amostra, o que é comprovado por observação em 
microscópio óptico. Além disso, não existem valores de constantes dielétricas que possam 
levar a um valor rF inferior a 0.92, no caso do germânio. Assim sendo, determinamos não 
apenas o limiar de liquefação da amostra - 36 m.Jicm2 - como também o seu limiar de 
danificação da superficie final - 66 m.J/cm2, para À ~ 532 nm. Estes valores estão próximos 
daqueles publicados recentemente por Siegel, Solis, Alonso e Garcia ( 1996) para 
cristalização de a-Ge utilizando laser pulsado com pulsos da ordem de ps (~30 e 75 m.Jicm2, 
respectivamente para À~ 583 nm). 
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a) Figura 4-2. Parâmetros da reflexão resolvida 
no tempo em função da intensidade do laser 
pulsado incidente. a) tA - tempo que a amostra 
permanece no estado líquido ou superaquecida; e 
b) 1M - reflexão máxima atingida e r. - valor da 
reflexão final após tratamento (veja Fig. 4-1). Os 
quadrados com valores numerados de rM 
representam vários pulsos no mesmo local da 
amostra. Eles indicam que as fases amorfa e 
cristalina possuem distintos limiares de 
liquefação (vide texto). 
Intensidade do Laser ( mJ /cm 2 ) 
Ainda na Fig. 4-2, também apresentamos valores de rM - quadrados enumerados -
correspondentes a pulsos seqüenciais na mesma posição da amostra. Vê-se que após o pulso 
original - número 1 - com a conseqüente liquefação e cristalização da amostra, pulsos 
subsequentes com a mesma intensidade inicial - enumerados 2 e 3 - não são mais suficientes 
para nova liquefação da amostra. No entanto, um nova liquefação é obtida ao aumentar-se a 
intensidade do pulso para 57 m.J/cm2 - pulso número 4 -, indicando que os limiares de 
liquefação das fases amorfa e cristalina são distintos, como sugerido no Capítulo 2. Tal 
observação pode ser devida à diferença na absorção da luz incidente, como também - e 
principalmente - à diferença de condutividade térmica entre as fases amorfa e cristalina. As 
propriedades estruturais de amostras tratadas com diversos pulsos também serão discutidas 
na seção 4.2. 
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4.1.2 Amostras de germânio amorfo hidrogenadas- papel do hidrogênio 
Nesta seção descreveremos o tratamento com laser pulsado de filmes finos de 
germânio amorfo hidrogenado, a fim de determinar o papel e/ou influência do hidrogênio em 
todo esse processo. Novamente, uma ferramenta muito útil é a medida de RRT. 
Na Fig. 4-3 apresentamos a RRT de uma amostra de a-Ge: H tratada com um pulso 
de 38 m.J/cm2• A figura também é apresentada com valores normalizados pela reflexão 
original da fase amorfa, indicada por A. Vê-se que inicialmente, após o pulso do laser de 
Nd:Yag, a amostra absorve a radiação incidente e com o aumento de temperatura tende à 
fase líquida - ponto B. Entretanto, a partir desse ponto os processos não são mais os 
mesmos que os descritos anteriormente. Após o ponto B, a RRT sofre um drástico 
decréscimo - ponto C, sendo que a alta refletividade é recuperada no ponto D. Com o 
subsequente resfriamento, a RRT não tende aos valores do caso anterior correspondendo à 
fase cristalina. Na verdade, a RRT tende a zero, sendo que praticamente todo sinal estaria 
sendo espalhado numa direção diferente daquela do fotodetetor - ponto E. Nesse ponto 
observa-se que aparece sobre a superfície do filme uma certa película ou membrana 
totalmente rachada. Após a remoção dessa membrana com a utilização de ar comprimido, a 
RRT retorna a valores finais - ponto F - também inferiores à fase amorfa original. 
Tempo ( ns) 
Figura 4-3. Reflexão resolvida no tempo de mn 
filme fino de germânio amorfo hidrogenado 
tratado com laser pulsado. Os pontos índícados na 
fignra são explicados no textu. Em C há perda de 
sinal devido à ràpida efusão de hidrogênio. O 
sínal é completamente perdido em E devido à 
formação de nma membrana ou pelicula 
tutalmente rachada e presa à superfície da 
amostra apenas em pequenos pontus. 
De acordo com nossa interpretação, o rápido decréscimo do sinal de reflexão - ponto 
C, devido ao espalhamento da luz incidente do laser de prova - ocorre pela não planaridade 
da superfície líquida da amostra. Em outras palavras, esta teria um perfil do tipo "mar-
revolto", onde um processo de rápida efusão de átomos de hidrogênio estaria rompendo a 
superfície líquida, deixando-a completamente irregular, com o conseqüente espalhamento da 
luz. Processos de rápida efusão de átomos de hidrogênio de amostras de semicondutores 
amorfos quando tratadas termicamente já foram estudados no passado. Especificamente no 
caso do germânio amorfo, a formação e explosão de bolhas é um fenômeno bem conhecido 
e documentado [Graeff, Freire e Chambouleyron (1993); Beyer, Herion, Wagner e Zastrow 
(1991)], sendo que este processo ocorre entre 250 e 500"C, faixa de temperatura bem 
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inferior ao ponto de lique:fu.ção do germânio cristalino - 900 "C - [Jellison e Lowndes 
(1987)]. 
Após essa primeira rápida efusão, os átomos de hidrogênio ainda continuam a se 
difundir para fora da amostra em menores quantidade e velocidade. Isso pode ocorrer uma 
vez que a condução de calor para as camadas inferiores do filme, as quais não são liqüereitas 
mas podem atingir elevadas temperaturas, também pode levar a quebra de ligações Ge-H. 
Com o final da rápida efusão, a superfície líquida torna-se plana novamente com a 
recuperação do sinal de reflexão- ponto D. Apesar de não se poder determinar se no ponto 
D o material está na fuse líquida ou sólida, pode-se observar que com o subsequente 
resfriamento, a camada superficial - com baixo contato térmico com camadas inferiores -
leva à formação da membrana auto-sustentada. O rachamento dessa membrana e sua 
elevação da superfície do filme leva à perda de sinal final- ponto E. 
O baixo contato térmico discutido acima é compatível com a maior duração da fuse 
de alta temperatura neste caso (pulso de 38 m.J/cm2), quando comparado com a amostra não 
hidrogenada discutida anteriormente, a qual foi tratada com um pulso de 46 m.J/cm2• 
Provavelmente o baixo contato térmico e o rachamento da membrana superficial são devidos 
à efusão lenta de hidrogênio, o qual acumula-se entre a membrana e o filme inferior, 
formando uma camada de isolamento ou bolhas. Com o resfriamento, a fina membrana não 
suporta as tensões desenvolvidas pela diferente expansão térmica das fases amorfa e 
cristalina; ela racha e o hidrogênio acumulado é hberado. 
Figura 4-4. Foto de microscopia de reflexão 
óptica da película ou membrana auto-sustentada 
formada após o tratamento de a-Ge:H com laser 
pulsado. A barra horizontal inferior representa 
100 pm. Note os vários buracos devido às 
possíveis explosões de bolhas de hidrogênio. 
Na Fig. 4-4 apresentamos uma foto - obtida com microscópio óptico de reflexão - da 
película ou membrana auto-sustentada formada após o tratamento de a-Ge:H com laser 
pulsado. Pode-se observar claramente a enorme quantidade de buracos, os quais podem ser 
devidos à explosão de pequenas bolhas de hidrogênio como discutido acima. Note que a 
película não é plana, tendo a mesma aparência de uma folha de papel alumínio totalmente 
amassada e manualmente re-esticada. 
Para se estimar a espessura dessa película utilizamos dois métodos distintos. O 
primeiro consiste em se cobrir a superfície da amostra com papel alumínio de modo a se 
bloquear metade do feixe incidente. Considerando o feixe incidente circular, um semicírculo 
de luz incidiria sobre a superfície da amostra, e o outro semicírculo seria refletido pelo 
alumínio. Desse modo, será formado um degrau na superficie da amostra após a "explosão" 
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induzida pelo hidrogênio. Medindo-se esse degrau com um perfilômetro em dois pontos 
distintos obtemos respetivamente 95 e 120 nm, espessura estimada da membrana formada. 
Essas medidas são ilustradas na Fig. 4-5. 
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Figura 4-5. Medidas com perfilõmetro do 
degrau formado na superficie de uma amostra 
hidrogenada tratada com laser pulsado. Metade 
do feixe foi refletido, protegendo-se a superficie 
da amostra com papel alumínio - parte à esquerda 
na figura. Medidas em dois locais diferentes a) e 
b) indicam valores de degraus de 120 e 95 nm, 
respectivamente, espessura estimada da pellcula 
ou membrana auto-sustentada formada após o 
tratamento. 
Figura 4-6. Medidas de transmissão óptica 
antes (línha fina) e após (línha grossa) o 
tratamento com laser pulsado. A separação dos 
máximos de interferência indica uma diminuição 
da espessura de 11 O nm, correspondente à 
espessura da película formada. 
Comprimento de onda ( nm ) 
O segundo método usou espectros de transmissão óptica na região do visível e do 
infravermellio próximo. A partir da separação dos pontos de máximo- ou minimo -da curva 
de interferência resuhante, pode-se determinar a espessura da amostra [Heavens ( 1991)]. 
Medindo-se a transmissão de uma amostra antes e após o tratamento com laser pulsado 
pode-se estimar a espessura da película formada pela diferença entre espessuras do filme. 
Tais medidas são apresentadas na Fig. 4-6, onde a linha mais fina representa o filme antes e a 
linha mais grossa após o tratamento com laser pulsado. Note que a separação entre máximos 
de interferência aumentou, indicando diminuição na espessura. Nesse caso específico, a 
diferença de espessura é 110 nm. Embora os dois métodos apresentados acima levem apenas 
a medidas indiretas, estes estão em pleno acordo, indicando que a espessura da película 
formada está em tomo de 11 O nm. 
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4.1.3 Efusão de hidrogênio e cristalização controladas 
Os resultados da seção precedente sugerem que devido à rápida efusão de hidrogênio 
e danificação da amostra, o processo de cristalização com laser pulsado não seria de 
utilidade para filmes finos hidrogenados. Amostras de filmes amorfos não hidrogenados 
podem ser obtidas a baixas temperaturas (<300'C) por processos de deposição como 
sputtering, ion-beam assisted deposition e evaporação. Por outro lado, filmes produzidos 
pelos métodos tradicionais de obtenção de material amorfo de qualidade eletrônica, como a 
deposição por plasma a partir da decomposição de gases como SiR! (para silício) e GeRi 
(para germânio), possuem uma relativa alta concentração de hidrogênio- em tomo de 5 a 10 
% - e não poderiam ser tratados com laser pulsado nessa forma. Entretanto, nós verificamos 
que estes filmes ainda podem ser recristalizados caso o hidrogênio seja retirado da amostra 
por um processo de efusão controlada com tratamento em fomo a 390 't::. Esse tratamento 
em fomo representaria no entanto um novo passo adicional, além de ter a desvantagem de 
requerer temperaturas consideravelmente superiores àquelas de deposição, em tomo de 
200 <t::. No caso de aplicações, como células solares multicarnadas, isso pode resultar em 
estrago de todas as camadas, danificando-se todo o dispositivo. Nesse caso, o uso de um 
laser pulsado para remoção de hidrogênio e cristalização controlada seria de grande utilidade 
devido à sua localização espacial e temporal. Assim, nessa seção descreveremos algumas 
tentativas nessa direção. 
Figura 4-7. RRT de uma amostra de a-Ge:H 
tratada com vários pulsos de 38 mJ/cm2 na 
mesma posição. Medidas com laser de HeNe não 
polarizado. a) acima- primeiro pulso e abaixo-
quarto pulso; b) acima- quinto pulso e abaixo-
sétimo pulso. Após o quinto pulso não há mais 
formação da película superficial, indicando uma 
superficie parcialmente cristalizada. Novo perfil 
como o caso do primeiro pulso em a) é obtido 
quando a intensidade do laser incidente é então 
aumentada em 40%. 
Num primeiro experimento, investigamos o efeito de vários pulsos na mesma posição 
sobre a amostra, similar ao que descrevemos na primeira seção desse capítulo com amostras 
não-hidrogenadas. Temos na Fig. 4-7 os espectros de reflexão resolvida no tempo (RRT), 
onde utilizamos um laser de prova de ReNe não-polarizado, sendo apresentados resultados 
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de um número crescente de pulsos de 38 mJ/cm2• Após cada pulso, a superficie da amostra 
sempre foi limpa com ar comprimido para remoção da membrana ou película formada 
durante a cristalização. Essa membrana é responsável pela forte redução de sinal na RRT 
após o primeiro pulso, e persiste até o quarto pulso. Após o quinto pulso, não há formação 
de membrana alguma, indicando que a disrupção da superficie da amostra toma-se 
desprezível. Para o caso do sétimo pulso, a RRT é a mesma antes e após o pulso do laser, 
indicando a presença de uma camada completamente cristalizada. Além disso, observamos 
que caso a intensidade do laser incidente seja aumentada em 40% a superficie da amostra 
volta a liqüefazer-se, levando a nova disrupção e um perfil de RRT similar ao caso do 
primeiro pulso. O ponto negativo da cristalização utilizando-se múltiplos pulsos é o 
progressivo aumento na rugosidade da superficie da amostra, como visto pela excessiva 
redução de sinal de reflexão. Com certeza, urna incompleta remoção da película formada em 
passos sucessivos também contribui para esse aumento de perda de sinal. 
Podemos utilizar um procedimento de remoção de hidrogênio e cristalização da 
amostra onde exista um maior controle dos efeitos negativos acima discutidos. Para isso, 
precisamos irradiar a amostra com pulsos sucessivos de intensidade crescente, começando-
se abaixo do ponto de limiar de liquefação. Nesse processo, evita-se a disrupção da camada 
superficial e a formação de qualquer película. Como um exemplo específico, tratamos urna 
amostra de a-Ge:H com intensidades crescentes de 33 a 49 mJ/cm2 em quatro passos 
(usando pulsos de 35, 38, 42 e 49 mJ/cm2). Para cada passo a amostra foi irradiada com 50 
pulsos. Uma clara liquefação da superficie da amostra - evidenciada por rM = 1.2 - somente 
ocorreu para uma intensidade de 49 mJ/cm2 - i.e. 10 mJ/cm2 acima do limiar de liquefação 
original. Esse deslocamento do limiar de liquefação é atribuído a modificações estruturais 
induzídas pelos pulsos prévios, provavelmente numa cristalização sólido-Hólido. Não se 
observou qualquer explosão ou disrupção devido ao hidrogênio em todo o processo, sendo 
que I'F foi sempre igual a 0.95. Em conclusão, esse processo pode ser utilizado para efusão 
de hidrogênio e cristalização controladas sem danificar-se a superficie da amostra. 
4.2 Propriedades estruturais 
Como esperado dos resultados das seções anteriores, há consideráveis diferenças 
estruturais entre as distintas amostras após o tratamento com laser pulsado. Essas diferenças 
são evidentes nos espectros de espalhamento Raman, apresentados na Fig. 4-8. Esses 
espectros foram medidos nas amostras cujas RRT estão nas Fig. 4-1 (não hidrogenada) e 
Fig. 4-3 (hidrogenada). As curvas C e B foram medidas na membrana ou película formada 
no caso da Fig. 4-3 e na superficie restante abaixo dessa membrana, respectivamente. O 
espectro da membrana constitui-se de uma linha simples devida a espalhamento por fônons 
ópticos em Ge. A posição de pico e a largura a meia altura são indistinguíveis daquelas 
obtidas no germânio monocristalino (299 cm·1 e 4.2 cm·1, respectivamente). Medidas de 
espalhamento Raman com polarizações paralela e cruzada levaram a resultados esperados 
para o caso de uma distribuição randômica de cristalitos [Yu e Cardona ( 1996)]. O material 
embaixo da película por sua vez, apresenta uma linha alargada centrada em 292 cm·1, com 
um segundo pico· (ou saliência) em 270 cm·1. Esse pico secundário indica uma grande 
contribuição da fase amorfa do material original. Uma vez que medidas de espalhamento 
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Raman contêm informação a respeito de uma camada superficial de espessura da ordem de 
10 nm- correspondendo a J/(2a), onde a é o coeficiente de absorção para o comprimento 
de onda do laser de argôrúo, 514.5 nm-, conclui-se que pouco material rrúcrocristalino 
permanece na superficie da amostra de a-Ge:H após o tratamento com laser pulsado, e após 
a liberação da membrana superficial . 
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Figura 4-8. Espectros de medidas de 
espalhamento Raman realizados após o 
tratamento com laser pulsado. Espectros 
correspondentes às amostras cujas RRT estão 
apresentadas nas Fig. 4-1 e Fig. 4-3. Curva A -
amostra intrínseca; Curva B - camada superficial 
da amostra hidrogenada após remoção da 
pelicula, e Curva C - pelicula auto-suportada 
formada no caso da amostra hidrogenada. Este 
último espectro é indistinguivel daquele obtido 
com gennânio monocristalino. 
O espectro Raman de urna amostra intrínseca - a-Ge - após o tratamento com laser 
pulsado está apresentado como a curva A na Fig 4-8. Este é basicamente urna linha simples, 
deslocada para o vermelbo e mais alargada que no caso do germânio monocristalino. Esse 
deslocamento para o vermelho e alargamento da curva dependem da intensidade do laser de 
Nd:Yag, como veremos posteriormente. A contribuição da fase amorfa no entanto é quase 
sempre desprezível para intensidades acima do lirrúar de liquefação, já discutido. 
A forma do espectro Raman em serrúcondutores rrúcrocristalinos é deterrrúnada por 
vários efeitos como distribuição de tamanhos [Richter, Wang e Ley (1981); Campbell e 
Fauchet (1986); Fauchet e Campbell (1988)], tensões [Anastassakis e Liarokapis (1987)], 
inomogeneidades, e presença de dopantes e impurezas [Sood, Contreras e Cardona (1985); 
Contreras, Sood e Cardona (1985)]. Consideraremos apenas os dois primeiros casos, uma 
vez que são os mecarúsmos mais prováveis nas nossas amostras. O efeito de confinamento 
de fônons pelo tamanho do grão cristalino relaxa a regra de conservação de momento para 
espalhamento Raman e permite espalhamento por vetores de onda não nulos. Considerando-
se ainda a curva de dispersão dos modos ópticos no centro da zona de Brillouin, a linha 
Raman de silício e germârúo microcristalinos toma-se assimétrica e com uma cauda larga 
deslocada para fônons de menores energias. Essa linha também é deslocada para o vermelho 
em relação ao germânio monocristalino, como já discutimos em capítulo anterior. Esse 
modelo, já anteriormente discutido, leva a uma variação da posição de pico Aro - em relação 
ao caso monocristalino - em função da largura a meia altura (FWHM) apresentado pela 
curva indicada por Tamanho na Fig. 4-9. Na escala da direita são apresentados os tamanhos 
equivalentes dos cristalitos (L), considerados esféricos com distribuição gaussiana de 
tamanhos centrada em L. Note que no cálculo teórico utilizamos um largura de linha natural 
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de 3 cm·1, enquanto que o valor medido experimentalmente para o germânio monocristalino 
foi de 4.2 cm·1. 
Como segundo mecanismo para explicar o alargamento e deslocamento da linha 
Raman, consideramos uma tensão biaxial tensiva no plano do filme. Essa tensão pode ser 
oriunda de diferenças nos coeficientes de expansão térmica das fases amorfa e cristalina 
combinada com a maior densidade da fase cristalina em relação à amorfa [Nakashima, Oima, 
Mitsuishi, Nishimura, Fukumoto e Akasaka (1981)]. Como já discutimos, uma tensão biaxial 
possui dois efeitos: a componente hidrostática desloca a posição de energia dos fônons para 
menores energias, enquanto que a componente uniaxial separa os modos dos fônons no 
centro da zona de Brillouin, originariamente triplamente degenerados. Essa separação 
depende da orientação da tensão relativa aos eixos cristalográficos. Para as pressões 
esperadas no presente caso (menores que 1.5 GPa), a separação dos modos é relativamente 
pequena se comparada com a largura de linha intrinseca, o que provoca um efeito 
desprezível na largura da linha Raman. Nesse caso, o deslocamento da posição de pico é 
mais relevante. Estendendo-se o modelo de Anastassakis e Liarokapis (1987)- desenvolvido 
para o silício - para o caso do germânio, encontramos uma variação de energia de -2.42 cm· 
1/GPa e um alargamento de 1.1 cm-1/GPa para a linha Raman do germânio. Esse modelo 
está representado na Fig. 4-9 pela curva trac~ada indicada por Tensão. 
6 o 
Tensão: 
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a-Ge:H 
UmPulso O 
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Figura 4-9. Variação da posição de pico (Aro) -
em relação ao germãnio monocristalino - em 
função da largura à meia altura da linha de 
espalhamento Raman. A curva indicada por 
Tamanho indica o resultado esperado no modelo 
de tamanho de grãos cristalinos. A dimensão L 
está indicada na escala da direita. A curva 
indicada por Tensão representa os resultados 
esperados no modelo de tensão biaxial no plano 
do filme. Os círculos negros foram medidos em 
amostras intrínsecas não-hidrogenadas tratadas 
com um único pulso. Os quadrados vazios foram 
medidos em amostras hidrogenadas tratadas com 
um único pulso. Os diamantes representam tanto 
amostras hidrogenadas como não-hidrogenadas 
tratadas com vários pulsos na mesma posição na 
amostra. 
Na mesma Fig. 4-9 comparamos os resultados teóricos e experimentais obtidos em 
diferentes amostras, hidrogenadas ou não, e cristalizadas em diferentes condições. Como já 
foi dito, experimentalmente medimos uma largura de linha para o germânio monocristalino 
de 4.2 cm·1, maior que o esperado teoricamente. Os quadrados vazíos (contidos na linha 
elipsoidal) representam a região de valores obtidos no caso de amostras hidrogenadas 
tratadas com apenas um único pulso. O espalhamento tão grande origina-se de diferenças 
nas amostras, diferenças nas condições de deposição, diferenças na intensidade do laser 
incidente, e outras. Mesmo assim, observa-se que os efeitos de tensão são muito importantes 
no caso destas amostras. 
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Na Fig. 4-9 apresentamos com círculos negros os resultados experimentais obtidos 
para as amostras intrinsecas (a-Ge) não hidrogenadas. Estes dados localizam-se numa região 
próxima à do modelo de tamanho de grãos. O espalhamento nos resultados, devido a 
utilização de diferentes amostras crescidas em diferentes condições e também cristalizadas 
com diferentes intensidades do laser incidente, pode também ser devido a uma distribuição 
não gaussiana de espalhadores com forma não esférica. 
Os diamantes vazios na Fig. 4-9 representam amostras tanto hidrogenadas quanto 
não hidrogenadas, tratadas com vários pulsos na mesma posição da amostra. Observa-se que 
o uso de vários pulsos pode contribuir para uma drástica redução do efeito de tensão assim 
como para um aumento do tamanho dos grãos cristalinos. Em alguns casos, quando 
espalhamento Raman não é mais útil para se medir tamanho de grãos por serem estes 
maiores que 20 nm, utilizamos então medidas de espalhamento de raios-X. Estas medidas 
indicam grãos de no máximo 50 nm. 
Note ainda que o tamanho dos grãos obtidos com um único pulso é relativamente 
inferior àquele obtido no caso de amostras de silício cristalizadas nas mesmas condições - L 
- 40-250 nm [Aichmayr (1997)]. Nós atribuimos esses pequenos tamanhos no germânio à 
possível pequena espessura da camada liqüefeita (<100 nm) combinada com uma provável 
alta taxa de nucleação nessa camada ou na interface com o filme amorfo inferior [Siegel et al 
(1996)]. 
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Figura 4-10. Parâmetros das medidas de 
espalhamento Raman em função da intensidade 
do laser incidente para nma amostra não-
hidrogenada de germânio amorfo. a) intensidade 
do pico cristalino; b) posição de pico (m0); e c) 
larguras à meia altura dos lados de alta (HH) e 
baixa (HL) energia em tomo da posição de pico. 
Os valores experimentais do germânio 
monocristalino são apresentados arbitrariamente 
em 80 m.J!cm2 As barras de erros são menores 
que os tamanhos dos pontos experimentais. O 
espalhamento observado origina-se de diferentes 
amostras e medidas. 
Para uma melhor compreensão do efeito da intensidade do laser incidente sobre uma 
mesma estrutura inicial, ou seja, mesma amostra não-hidrogenada, apresentamos na Fig. 4-
1 O a variação dos -parâmetros da linha Raman de uma amostra cristalizada com diferentes 
intensidades, mas considerando-se apenas um único pulso. Apresentamos: a) a intensidade 
56 
LPF I DFA I IFGW I Unicamp Fevereiro I 1998 
Capitulo 4 - Resultados de Cristalizacão Uniforme M.Mulato 
do pico cristalino, b) a posição de pico, e c) a largura à meia altura acima e abaixo da 
posição de pico, ou seja, correspondente aos lados de alta (HH) e baixa energia (HL). 
Arbitrariamente os valores experimentais correspondentes ao germânio monocristalino 
foram introduzidos na intensidade de 80 m.Jicm2 • Uma vez que a eficiência de espalhamento 
é maior para germânio cristalino que para amorfo, o aumento da intensidade do sinal Raman 
-em tomo de 200%- e o pequeno decréscimo da largura de linha (HH+HL)- em tomo de 
23% - sugerem que a fi-ação de material cristalino aumenta com o aumento da intensidade 
do laser incidente. A posição de pico também tende àquela do germânio monocristalino com 
o aumento da intensidade do laser. 
A largura à meia altura do lado de alta energia (HH) permanece próxima àquela do 
c-Ge - igual a 2.I cm·1 - enquanto a de baixa energia (HL) decresce com o aumento da 
intensidade do laser. Esses dados são consistentes com um aumento no tamanho médio dos 
grãos espalhadores e com uma redução na distribuição de tamanhos. Em particular, as 
diferenças entre HH e HL sugerem uma larga e/ou assimétrica distribuição de tamanhos de 
cristalitos nas amostras cristalizadas com baixas intensidades, e confirmam as conclusões 
prévias de que os efeitos de tamanho de grãos são mais importantes que os efeitos de tensão 
nesse caso. 
Nesse trabalho utilizamos amostras com uma espessura mínima de 200 mn. 
Independentemente da intensidade do laser incidente utilizada, constatamos que nem todo o 
filme é cristalizado. Medidas de espalhamento Raman pela parte de trás das amostras, ou 
seja, pelo lado do substrato de vidro sempre indicaram apenas o sinal proveniente do 
material amorfo. Assim, com base na espessura da película que se forma no caso de 
amostras hidrogenadas e com essas medidas de Raman por trás concluímos que a espessura 
da camada cristalizada esteja entre I 00 e 200 nm. Possivelmente, análises futuras pela face 
lateral das amostras possam indicar com maior precisão qual a espessura cristalizada e sua 
dependência com a intensidade da radiação incidente. 
Também não observamos variação significativa no sinal de espalhamento Raman 
quando o comprimento de onda da radiação incidente do laser pulsado é alterada para I 064 
e 355 nm- pulsos de IO e 5 ns de duração, respectivamente. Variações da temperatura do 
substrato entre ambiente e 350 'C durante o processo de tratamento com laser pulsado 
também levaram aos mesmos resultados, ou seja, sempre encontra-se um material final 
dominado por pequenos grãos cristalinos. Estes fatos indicam a importância da combinação 
do tempo total que a amostra permanece aquecida ou liqüefeita com as diferenças das 
velocidades de cristalização nas direções perpendicular e paralela à superficie do filme para a 
determinação da estrutura final. Estudos mais sistemáticos com a variação da duração do 
pulso e com simulações numéricas serão muito interessantes em trabalhos futuros. 
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5.1 Seleção de amostras 
CAPÍTULO 5 
Resultados de Cristalização Seletiva 
No capítulo anterior discutimos o processo de cristalização uniforme utilizando-se 
apenas um feixe do laser Nd:Yag incidente na superficie do filme fino. Neste capítulo 
apresentaremos os resultados que envolvem a cristalização seletiva, ou seja, dois ou três 
feixes incidindo na superficie da amostra ao mesmo tempo, e levando ao padrão de 
interferência e ao processo de cristalização discutidos no Capítulo 2. Apresentaremos 
resultados originais, juntamente com possíveis problemas tecnológicos e idéias para ações 
futuras. 
Figura 5-l. Fotos de microscopia óptica de 
reflexão de amostras cristalizadas com dois feixes 
de Nd:Yag. O padrão de interferência resultante 
leva a uma cristalização seletiva com a 
estruturação do material com linhas 
microcristalinas. Em a) temos uma amostra 
intrínseca não-hidrogenada, enquanto que em b) 
temos uma amostra hidrogenada. A barra 
horizontal no meio das duas fotos representa 30 
pm. As manchas escuras circulares são devidas a 
problemas de limpeza das lentes do microscópio. 
Note que em b) a disruptura da superficie devido 
à rápida efusão de hidrogênio faz com que a 
estrutura fique prejudicada. 
Num primeiro momento cabe-nos realizar urna seleção das amostras viáveis, no 
sentido de poderem ser utilizadas tecnologicamente: temos que comparar filmes finos de 
germânio amorfo (a-Ge) e hidrogenado (a-Ge:H). O problema da rápida efusão de 
hidrogênio em a-Ge:H, leva a urna deterioração da superficie do filme fino após o 
tratamento com laser pulsado, constituindo-se num problema tecnológico que continua a 
existir no caso da cristalização seletiva. Um exemplo típico é apresentado na Fig. 5-l, onde 
vemos fotos de microscopia óptica de reflexão de amostras crista1izadas com dois feixes de 
Nd:Yag que produzem um padrão de linhas crista1inas. Na Fig. 5-1 (a) apresentamos o caso 
de urna amostra intrínseca não-hidrogenada, onde o perfil da estrutura está muito bem 
definido- as manchas circulares escuras são devidas a problemas de Hmpeza da própria lente 
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do microscópio. Na Fig. 5-l (h) apresentamos o caso de uma amostra ongmariamente 
hidrogenada, onde após o tratamento com laser pulsado e rápida efusão de hidrogênio 
limpamos sua superficie com ar comprimido. O perfil da estrutura está claramente destruído, 
com pedaços ou rugosidades da película formada, os quais não se desgrudaram da amostra 
mesmo após a limpeza da superficie. A estrutura está incondicionalmente deteriorada, não 
possuíndo a priori qualquer possibilidade de aplicação tecnológica. 
Assim sendo, neste capítulo trataremos apenas de amostras intrínsecas não-
hidrogenadas. Suas propriedades estruturais após o tratamento com laser pulsado são 
discutidas detalhadamente. 
5.2 Cristalização Seletiva -linhas e pontos 
Como no caso da cristalização uniforme, aqui também a reflexão resolvida no tempo 
(RRT) é uma ferramenta muito útil para monitorar o processo de tratamento dos filmes finos 
com laser pulsado. Na Fig. 5-2 apresentamos curvas de RRT medidas com laser de HeNe 
não polarizado, sendo que um caso - linha fina - corresponde à cristalização uniforme 
anteriormente discutida, enquanto o segundo caso - linha grossa - corresponde a uma 
amostra cristalizada seletivamente com a utilização de três feixes de N d: Y ag incidentes na 
superficie do filme fino. 
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Figura 5-2. Comparação de curvas de reflexão 
resolvida no tempo para o caso de cristalização 
uniforme - linha fina - e cristalização seletiva -
linha grossa - utilizando-se três feixes de Nd:Yag 
incidentes na superficie do filme fino. No último 
caso o sinal de reflexão é uma média das 
contnbuições relativas das fuses amorfu e 
cristalina da estrutura final. A razão entre a 
máxima reflexão da cristalização seletiva em 
relação à uniforme é uma estimativa da àrea 
relativa liqüefeita e cristalizada. 
Em princípio vê-se o mesmo perfil em ambas as curvas de RRT, sendo as principais 
diferenças dadas pelos valores máximo e final de reflexão. Na verdade, uma vez que o feixe 
de prova do laser de HeNe possui diâmetro da ordem de milímetro enquanto que o período 
da estrutura formada - ou liqüefeita - na superficie da amostra possui período da ordem de 5 
f.1111, as reflexões medidas são uma média das alterações estruturais observadas. No caso da 
máxima reflexão temos uma mistura no sinal devida à fase amorfa original não liqüefeita 
entre pontos, e os próprios pontos liqüefeitos. Assim, a razão entre os máximos de 
intensidade no caso da cristalização seletiva em relação à cristalização uniforme serve como 
estimativa da área relativa que foi liqüefeita. No caso da Fig. 5-2 esta razão corresponde à 
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área dos pontos que foram cristalizados com a utilização dos três feixes de Nd: Y ag; pontos 
estes que são apresentados na Fig. 5-3. 
Figura 5-3. Matriz de pontos cristalinos 
produzidos com a cristalização seletiva 
utilizando-se três feixes do laser de Nd:Yag 
incidindo na superficie da amostra. A barra 
horizontal inferior representa 20 Jl»>. A curva de 
RRT para esta cristalização está apresentada na 
Fig. 5-2 como a linha grossa. A qualidade da 
estruturação é discutida na Fig. 5-4, com medidas 
de micro-Raman, provando que a região entre os 
pontos permanece amorfa como originariamente. 
Note a boa definição desta estrutura, cujo período é de 5 pm. Observa-se na Fig 5-3 
uma grande diferença de refletividade entre os pontos e o material que os rodeia. Na 
verdade, pode-se até mesmo observar um perfil de sombras dos pontos na direção noroeste, 
detalhes estes que discutiremos posteriormente. 
Para ter-se uma mellior estimativa da qualidade da seletividade de cristalização 
realizamos, em várias distintas estruturas, medidas de micro-Raman- ou seja, espalhamento 
Raman resolvido espacialmente - ao longo de uma linha de pontos como indicado no inset 
da Fig. 5-4. Nessa mesma Fig. 5-4 apresentamos os resultados experimentais obtidos no 
caso de uma matriz cujo período entre pontos é de 3.2 pm. Os círculos representam a 
intensidade (multiplicada por um fator 20) da contribuição amorfa centrada em 270 cm·1, 
enquanto que os quadrados representam a intensidade da contribuição cristalina centrada 
próxima a 300 cm·1• Note que começando-se o mapeamento da estrutura em uma posição 
entre pontos observa-se apenas o sinal da contribuição amorfa, sendo a intensidade cristalina 
nula. Ao se caminhar em direção ao centro de um ponto a intensidade da contribuição 
cristalina atinge seu máximo, enquanto que aquela da fase amorfa vai a zero. Ao continuar-
se em direção à região entre pontos subsequente, as intensidades cristalina e amorfa tendem 
novamente aos seus mínimos e máximos relativos, respectivamente. A transição estrutural 
entre a região de domínio das fase amorfa e cristalina está determinada essencialmente pelo 
limite de resolução do experimento, o qual é da ordem de O. 7 pm. Desse modo, a qualidade 
da estruturação é no mínimo comparável a esse valor, como pode ser visto. 
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Figura 5-4. Resultado de Micro-Raman em 
função da distância percorrida ao longo de uma 
linha de pontos cristalizados com um período de 
3.2 f.O"· Os círculos e quadrados representam a 
intensidade do sinal da componente amorfu e 
cristalina, respectivamente. A resolução do 
experimento é da ordem de O. 7 f.O"· Note que 
sobre um ponto só há a componente cristalina, 
enquanto entre pontos só há a componente 
amorfu. 
Embora estejamos na Fig. 5-4 denominando a contribuição cristalina como centrada 
em tomo de 300 cm-1, sabemos que essa posição de pico da intensidade do sinal Raman está 
na verdade deslocada para menores números de onda como no caso de cristalização 
uniforme. Assim sendo, mesmo nesse caso esperamos na realidade uma distribuição de grãos 
cristalinos dentro de cada ponto (ou linha) específico. Isso pode ser comprovado com 
medidas de microscopia de força atômica. Na Fig. 5-5 apresentamos uma foto de uma 
varredura no plano de um ponto cristalino específico. As dimensões laterais da figura são da 
ordem de 3 J.D11. Note que há uma distribuição de tamanhos de grãos, cujo tamanho médio 
diminui na direção radial. 
LPF I DFA I IFGW I Unicamp 
Figura 5-5. Microscopia de força atômica de 
um ponto cristalizado. As dimensões laterais da 
figora são da ordem de 3 f.O"· Note que 
aparentemente existe uma distribuição de 
tamanhos de grãos cristalinos. Estes são menores 
nas bordas e maiores em direção ao centro da 
estrutura. O mesmo ocorre no caso de linhas 
cristalizadas com dois feixes. A linha traçada 
horizontalmente está apresentada como a curva 
superior da Fig. 5-6, que indica a altura das 
estruturas originais. 
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A linha horizontal traçada na Fig. 5-5 foi utilizada para representar-se a forma da 
estrutura na direção perpendicular ao plano do ponto cristalino. Esta rugosidade superficial 
está apresentada como a curva superior da Fig. 5-6. Pode-se ver que o ponto cristalino 
original não é plano, e possui urna estrutura convexa, com máximo da ordem de 50 nm. Esta 
é a possível origem das sombras na Fig. 5-3. 
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Figura 5-6. Medidas de microscopia de força 
atômica indicando a rugosidade superficial de um 
ponto cristalino original (curva superior) e após 
tratamento térmico (curva inferior). Vê-se que a 
rugosidade original em torno de 50 nm sofre um 
decréscimo para 20 nm, após o tratamento em 
forno a 420°C, por 6 horas. 
A altura da rugosidade das estruturas cristalizadas varia com a intensidade do laser 
incidente: i) esta permanece em um valor máximo em tomo de 50 nm mesmo para 
intensidades do laser incidente próximas ao limiar de estrago da superficie, e ii) nenhuma 
rugosidade é verificada quando a intensidade do laser não é suficiente para liqüefazer a 
amostra. Tudo ocorre da mesma forma no caso de cristalização de urna estrutura de linhas, 
ao invés de pontos. Tudo ocorre também de modo similar no caso de utilizar-se o silício 
amorfo ao invés do germânio amorfo como material de partida 
Em princípio, após a liquefação e resolidificação da estrutura (pontos) na fàse 
cristalina deveriamos ter urna maior densidade de massa, de modo que se esperaria urna 
diminuição no volume local. Isso poderia até mesmo ocasionar a formação de um perfil 
côncavo, e não convexo. A formação desse perfil convexo é algo que ainda não sabemos 
explicar completamente, mas certamente é devido à competição entre as cristalizações nas 
direções perpendicular e paralela à superficie do filme, associada ao fàto da fàse líquida 
possuir urna maior densidade de massa que a fàse sólida. O aumento de densidade na 
mudança de fàse sólido ~ líquido corresponde a 5% e 10% nos casos do germânio e do 
silício, respectivamente [Glazov, Chizhevskaya e Glagoleva (1969)]. 
Entre outras possíveis especulações podemos levantar as seguintes questões: seria 
essa rugosidade causada pelo fato do gennânío liqüefeito formar urna espécie de gota, a qual 
não se desmancharia de modo a molhar camadas inferiores do mesmo material ? Solidificar-
se-ia o material então num formato convexo, mantendo essa memória da gota? Ou será que 
a existência de urna camada de óxído superficial na amostra original poderia levar à difusão 
de oxígênio para camadas interiores do filme após a sua liquefàção de modo a permítir a 
formação de urna camada intermediária entre o material amorfo e cristalino que levasse ao 
perfil final observado ? Ou será que átomos de argônio - utilizados no processo de 
crescimento das amostras - que estão presos dentro dos filmes podem difundir-se em direção 
à superficie e formar também urna camada interfàcial de modo a termos bolhas entre o 
material amorfo e cristalino, levando à formação do perfil convexo final ? Enfim, há ainda 
muito para ser estudado em todo esse processo; algumas idéias existem e novos 
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experimentos precisam ser realizados como por exemplo estudar-se todos esses possíveis 
mecanismos de cristalização em vácuo, utilizando-se amostras com superficie original não 
oxidada. Outra possibilidade seria utilizar-se amostras crescidas por diferentes métodos, 
e/ou com uma quantidade mínima, ou nula, de átomos inertes dentro do material original. 
Em adição a isso, simulações numéricas variando-se as velocidades de cristalização nas 
direções perpendicular e paralela à superficie do filme também precisam ser analisadas. 
Apesar de não termos uma explicação definitiva para o perfil final observado nas 
estruturas, uma coisa é sabida: o material final cristalizado deve possuir uma densidade de 
massa maior que o material amorfo original. Contrário a isso observa-se uma expansão 
volumétrica nos pontos (e linhas) das estruturas cristalizadas pelo perfil convexo na 
superficie das amostras. Desse modo, esses grãos cristalinos devem necessariamente estar 
fracamente interligados ou interconectados, sendo essa estrutura como um todo muito fraca. 
Embora não se saiba explicar a estrutura tridimensional, a existência de uma 
distnbuição radial de tamanho de grãos cristalinos pode ser bem compreendida Após a 
liquefação do material, a troca de calor ocorre entre a superficie do filme e a atmosfera, e 
nas interfaces sólido/líquido do material. Considerando que o perfil de intensidade do laser é 
gaussiano teremos também uma distribuição radial de temperatura no material. A região 
central de um ponto ou linha: i) pennanece mais tempo a temperatura maior que as suas 
respectivas bordas; e ii) possui mais materialliqüefeito que nas bordas. O tempo necessário 
para nucleação e crescimento de cristais, juntamente com a maior disponibilidade de material 
liqüefeito no centro da estrutura, faz com que haja o desenvolvimento de grandes grãos no 
centro e pequenos nas bordas de um ponto ou linha da estrutura cristalizada. A nucleação e 
crescimento de grãos dá-se de modo central- ou seja, de fora para dentro - sendo que o 
crescimento dos pequenos grãos termina antes que o dos grandes centrais. No caso do 
silicio, a competição desses grãos crescendo em direção ao centro fàz com que possamos 
atingir cristais de até lJ.IITI numa estrutura de linhas [Aichmayr, 1997]. Para o germânio, sob 
as mesmas condições, este número é bem inferior- em tomo de 50 nm. 
Figura 5-7. Microscopia de força atômica de 
amostras cristalizadas com dois feixes de Nd: Yag 
com a formação de uma matriz cujo padrão de 
linhas possui um período de 5 pm. a) Amostra 
original cristalizada à temperatura ambiente; e b) 
Amostra original cristalizada a 250 'C. Com uma 
maior temperatura há deslocamento do limiar de 
liquefação, sendo possível estruturar-se uma 
maior região com a mesma intensidade incidente. 
No entanto, devido ao tempo envolvido na 
resolidificação não ser muito distinto, os grãos 
cristalinos furmados em b) não são 
significativamente superiores àqueles de a). 
A possibilidade de existência de cristalização explosiva anteriormente discutida -
cristalização em cade~ de áreas próximas - não pode ser totalmente descartada. Esta estaria 
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também provocando a criação de pequenos grãos nas bordas das estruturas. Entretanto, esta 
teria um alcance limitado, não sendo capaz de se tornar um obstáculo para a cristalização 
seletiva, haja visto a qualidade estrutural anteriormente discutida pelas medidas de micro-
Raman. Essa região de pequenos grãos pode ser vista numa foto de microscopia de força 
atômica [Fig. 5-7 (a)] da superficie de uma amostra cristalizada com dois feixes de Nd:Yag, 
que formam uma estrutura de linhas. Os pequenos grãos são claramente vistos nas bordas 
das linhas, que possuem um periodo de 5 f.Oll. 
Na Fig. 5-7 (b) apresentamos uma foto de microscopia de força atômica de uma 
amostra cristalizada nas mesmas condições que aquela da Fig. 5-7(a), a menos da 
temperatura do substrato durante a cristalização, mantida em 250 't.:'. Pode-se concluir que o 
aumento da temperatura leva a diminuição do limiar de liquefação, uma vez que a área total 
cristalizada para uma mesma linha foi muito superior (o dobro em largura). No entanto, uma 
vez que o tempo envolvido na resolidificação das duas amostras é praticamente o mesmo, os 
grãos cristalinos formados no caso da amostra da Fig. 5-7(b) não são significativamente 
maiores que aqueles do caso da amostra cristalizada à temperatura ambiente. Cabe ressaltar 
que esta amostra possui 200 nm de espessura e medidas de Raman por trás do substrato de 
vidro apenas indicaram a presença da componente amorfa, sendo portanto a espessura total 
cristalizada ainda inferior a este valor, como já havia sido discutido no caso de cristalização 
uniforme. 
Enfim, vemos que a cristalização seletiva pode ser aplicada com sucesso no caso de 
filmes finos de germânio amorfo. Nas próximas seções descreveremos os resultados obtidos 
na tentativa de utilização das estruturações até aqui apresentadas em possíveis aplicações 
tecnológicas. 
5.3 Cristalização de grandes áreas -Aquecimento após estruturação 
Uma das possíveis aplicações das amostras cristalizadas seletivamente está no 
crescimento controlado de grandes áreas cristalinas. A principal idéia é utilizar as estruturas 
cristalizadas com laser pulsado como tnaterial de partida para uma subseqüente cristalização 
térmica. Para isso, os grãos cristalinos originais seriam utilizados como sementes que, após a 
inserção da amostra em um forno, levariam a um crescimento radial. Com o aquecimento 
térmico controlado, a região amorfa entre pontos iria cristalizando a partir destes até uma 
completa coalescência das interfaces. Nesse processo poder-se-ia controlar a área total 
cristalizada, caso o material exterior à área iluminada com luz laser ainda permanecesse 
amorfo. 
Na Fig. 5-8 apresentamos uma foto de microscopia ótica de reflexão da estrutura de 
pontos original da Fig. 5-3, após um tratamento térmico a 420't.:' em vácuo de 10·5 mbar 
durante 6 horas. Note que houve uma completa coalescência das interfaces dos pontos 
cristalinos. Mesmo no padrão hexagonal podemos observar a existência de um pequeno 
perfil tipo montanha na região central dos pontos. A medida de microscopia de força 
atômica na direção do diâmetro de um ponto é apresentada como a curva inferior da Fig. 5-
6. Note que ~ rugosidade inicial de 50 nm foi reduzida para 20 nm após o tratamento 
térmico controlado. Isso indica uma reestruturação do material com um possível aumento do 
tamanho de grãos cristalinos na região central dos pontos, fato este combinado com uma 
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maior conexão entre esses mesmos grãos. Desse modo, possivelmente esta estrutura é mais 
compacta que a original. 
Para confirmar as idéias acima, apresentamos na Fig. 5-9 as curvas de espalhamento 
Raman medidas diretamente sobre um ponto cristalino original (terceira curva de cima para 
baixo) e na região amorfà entre pontos original (curva inferior). Para comparação são 
também apresentadas as mesmas curvas medidas na mesma amostra após o tratamento 
térmico controlado (primeira e segunda curva de cima para baixo, respectivamente sobre o 
ponto e fora do ponto). 
Figura 5-8. Foto de microscopia óptica de 
reflexão medida sobre o mesmo filme original da 
Fig. 5-3 após tratamento térmico a 420 'C em 
vácuo de 1 0"5 mbar por 6 horas. Note o 
crescimento dos pontos cristalinos até a 
coalescência de suas interfuces, sendo que ainda 
permanece um certo perfil de montanha na região 
central do ponto original. Essa rugosidade 
original de 50 nm foi reduzida para 20 nm como 
pode ser visto na Fig. 5-6. A cristalinidade da 
região entre pontos após o tratamento térmico 
pode ser vista no espectro de espalhamento 
Raman apresentado na Fig. 5-9. Mesmo após o 
tratamento térmico a região que não foi 
originalmente iluminada com a luz do laser de 
Nd: Yag permanece amorfu, indicando que o 
crescimento dos grãos realmente ocorreu na 
direção radial dos pontos originais. A barra 
horizontal inferior representa 20 pm. 
Podemos observar inicialmente que a região entre pontos está agora completamente 
cristalizada, não havendo sinal amorfo algum no seu espectro. Adicionado a isso, 
observamos que praticamente não há diferença entre a posição de pico do espectro obtido 
sobre o ponto e fora deste após o tratamento térmico. Mais ainda, estes dois espectros estão 
deslocados para maiores números de onda em relação ao espectro sobre o ponto original, 
indicando que houve um possível efuito combinado de aumento no tamanho dos grãos 
cristalinos e de redução da tensão no material, casos já discutidos quando analisamos a 
cristalização uniforme no capítulo anterior. 
Medidas de espalhamento Raman pelo lado do substrato de vidro indicam desta vez 
urna forte componente cristalina, enquanto a região que não foi originalmente iluminada com 
a luz do laser de Nd: Y ag - ou seja, região do filme não anteriormente cristalizada 
seletivamente, fora do diâmetro do feixe do laser de Nd: Y ag - apresenta apenas 
contribuição amorfà. Isso demonstra que o crescimento da região cristalina durante o 
tratamento térmico e!ll fomo, após cristalização seletiva, realmente ocorre na direção radial 
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dos pontos cristalinos originais. No entanto, o espalhamento Raman não é mais uma boa 
ferramenta para estimar-se o tamanho dos grãos cristalinos. Medidas de microscopia de 
força atômica indicam que mesmo após o tratamento térmico e cristalização sólido~sólido, 
ainda existe uma distribuição de tamanhos na direção radial dos pontos originais. Em outras 
palavras, ainda há um perfil de grandes grãos no centro do ponto e pequenos grãos nas 
bordas ou interfaces de coalescência dos mesmos. 
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Figura 5-9. Espectros de espalhamento Raman 
medidos em mna estrutura de pontos cristalizados 
após a estruturação original [com a curva inferior 
representando a posição entre pontos, ou seja, 
matriz amorfa, e a segunda curva de baixo pra 
cima representando um ponto cristalino]. Após o 
tratamento térmico em forno temos as curvas 
superior para o ponto e a segunda de cima para 
baixo para a região entre pontos. Toda estrutura 
está agora cristalizada, havendo inclusive 
deslocamento da posição de pico do espectro 
indicando possivelmente menor tensão no 
material combinada com grãos cristalinos de 
maior tamanho. 
Embora o processo ainda não esteja otimizado no sentido de se poder controlar os 
tamanhos dos grãos cristalinos a contento, este como um todo parece ser completamente 
viável para o crescimento de áreas cristalinas de tamanho controlado em qualquer filme fino 
de germânio amorfo (Medidas de microscopia eletrônica de transmissão serão realizadas 
num futuro próximo para ajudar a entendermos melhor a evolução estrutural do material 
após tratamento térmico. Resultados preliminares obtidos com essa técnica indicam que 
grãos originalmente com 20 nm atingem I 00 nm após tratamento térmico). 
5.4 Estruturas tridimensionais -Plasma etching 
Uma segunda possível aplicação da técnica de cristalização seletiva seria na criação 
de estruturas tridimensionais, para utilização em dispositivos [Heintze et al, 1992]. Para 
isso, após a iluminação do filme fino pelo laser de Nd: Yag, com a subsequente cristalização 
seletiva, a amostra. seria exposta a um plasma de modo que houvesse um etching 
preferencial da fase amorfa, enquanto a estrutura cristalina permaneceria intacta. Assim, 
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controlando-se o tempo de exposição e taxa desse etching da fase amorfà, a altura da 
estrutura cristalina tridimensional resultante pode ser controlada. Todo esse processo pode 
ser realizado in-situ na própria câmara de deposição dos filmes finos, não sendo necessário 
qualquer tipo de processo intermediário envolvendo litografia. 
Figura 5-10. Microscopia óptica de reflexão de 
uma amostra após plasma etching. A parte 
superior corresponde à amostra original enquanto 
a parte inferior corresponde à parte exposta ao 
plasma. A barra horizontal inferior representa 20 
fl"'· H indica uma linha cristalina original, 
enquanto L representa a continuação da mesma 
linha após a exposição. O perfil convexo original 
parece dar origem a um novo perfil côncavo, o 
que é melhor analisado na Fig. 5-11. 
Com base nessas idéias, realizamos alguns experimentos. Na Fig. 5-10 apresentamos 
um resultado característico quando usamos como material de partida urna estrutura 
cristalizada seletivamente com dois feixes do laser de Nd:Yag, obtendo-se um padrão de 
linhas cristalinas. A superficie dessa amostra foi parcialmente protegida com um fotoresist, 
sendo então exposta a um plasma etching a 50W em atmosfera de CH4 + H2 durante 10 
minutos. Após isso, a amostra foi limpa com a remoção do fotoresist e sua superficie foi 
analisada por microscopia ótica de reflexão - apresentada na Fig. 5-1 O. A parte superior da 
figura representa a amostra original não exposta ao plasma, enquanto a parte inferior 
representa a região da amostra que foi afetada pelo plasma etching. 
Pode-se observar que há urna grande diferença entre as duas estruturas, sendo que H 
e L representam a continuação da mesma linha cristalina antes e após a exposição ao plasma, 
respectivamente. Como já vimos anteriormente, todas as estruturas cristalizadas apresentam 
um perfil original convexo, ou seja, os pontos e linhas das estruturas cristalizadas são 
sempre mais elevados que a matriz amorfa que os rodeia, chegando a urna "rugosidade" de 
até 50nm. 
No caso das linhas da Fig. 5-1 O, esse perfil convexo atinge 20 nm de altura como 
pode ser visto por microscopia de força atómica na Fig 5-11 (curva superior). Nessa figura 
apresentamos apenas duas linhas cristalinas, sendo o perfil apresentado correspondente a um 
mapeamento linear da estrutura na direção perpendicular às linhas .cristalinas. A curva 
inferior na Fig. 5-11 corresponde por sua vez ao mesmo processo de medida, só que 
realizada na parte que foi afetada pela exposição ao plasma. Pode-se observar que a 
rugosidade original de 20 nm com perfil convexo passou a dar lugar a urna rugosidade 
também de 20 nm, mas com perfil côncavo - as medidas foram realizadas nas mesmas linhas, 
apenas mudando-se as posições e regiões. 
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Figura 5-lL Microscopia de força atômica da 
estrutura de linhas da Fig. 5-1 O antes (curva 
superior) e após (curva inferior) plasma etching. 
O mapeamento foi realizado na direção 
perpendicular às linhas da estrutura, sendo que o 
perfil original convexo deu lugar a um novo perfil 
côncavo na posição das linhas. 
T ai resultado vem confirmar as idéias preVIas de que a estrutura cristalizada 
seletivamente pudesse apresentar grãos cristalinos fracamente interligados ou conectados. 
Contrariamente ao esperado no caso ideal, a fase cristalina está sendo removida a maior 
velocidade que a fuse amorfu. O plasma etching parece estar agindo pelas bordas dos grãos 
destruindo a estrutura cristalina. 
Para que o objetivo de fonnação de estruturas tridimensionais controladas seja 
atingido é necessário entender e controlar o problema da rugosidade inicial das estruturas 
originais. Em outras palavras, precisa-se aumentar o tamanho dos grãos cristalinos, assim 
como melhorar sua respectiva conectividade para que o plasma etching atue 
preferencialmente sobre a fase amorfu. Para isso, existem várias idéias a serem testadas. As 
principais envolvem urna maior liquefução do material com maior duração da fuse líquida. 
Para isso, seria possível alterar o comprimento de onda do laser de cristalização para termos 
urna maior penetração da luz no material e/ou aumentar a duração do pulso, ou usar vários 
pulsos no mesmo local. Para se estudar também diferentes processos de etching, poderia-se 
variar o gás do plasma de modo a se alterar as taxas de etching das fases amorfu e cristalina, 
assim como comparar-se os processos de etching com plasma e etching químico. Estas 
seriam algumas das primeiras possibilidades. 
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CAPÍTULO 6 
Ligas de Germânio com Si/feio e com Nitrogénio 
Até este capítulo discutimos resultados experimentais de cristalização uniforme e 
seletiva de filmes finos de germânio amorfo intrínseco (a-Ge) e hidrogenado (a-Ge:H). No 
entanto, há ainda outros materiais que merecem atenção. Entre eles estão as ligas de 
germânio com silício ( a-SiGe) e com nitro gênio ( a-GeN). Esses materiais são interessantes 
uma vez que variando-se a composição da liga varia-se as propriedades do material de modo 
quase contínuo. No caso das ligas de silício-germânio o gap do material varia desde o valor 
do gap do germânio até o valor do gap do silício - amorfo ou cristalino, dependendo da 
estrutura do material. Na liga Ge-N a concentração máxima de nitrogênio pode ser variada 
até em tomo de 34 %, sendo que para essa determinada concentração de nitrogênio o gap 
do material atinge o valor 2.4 eV [Zanatta et al (1996)]. Ambas as ligas têm aplicação 
potencial em células solares multicamadas, sendo que a liga de germânio-nitrogênio pode ser 
utilizada também como janela óptica. 
Nesse capítulo apresentaremos alguns resultados pr~liminares sobre a cristalização 
dessas ligas. Os resultados são preliminares no sentido de que ainda existem muitas questões 
a serem respondidas, assim como existem muitas idéias para prosseguimento do trabalho. 
No entanto, algumas conclusões e hipóteses já merecem ficar aqui registradas. Cabe 
ressaltar que tudo aqui apresentado, assim como nos dois capítulos precedentes, também 
constitui material original, não havendo até o presente momento nenhuma publicação sobre 
a cristalização dessas ligas com laser pulsado com pulsos curtos da ordem de alguns nano-
segundos. Inicialmente discutiremos as ligas de silício-germânio e posteriormente 
comentaremos as ligas germânio-nitrogênio. 
6.1 Cristalização de ligas de a-SiGe 
Nesse trabalho estivemos interessados nas ligas silício-germânio com baixa 
concentração de silício (:s: 40 %), com o intuito de determinar qual a influência da 
introdução de novas espécies na matriz do germânio amorfo sobre a estrutura final do 
material. Também queríamos estudar efeitos de segregação de espécies, tamanho de cristais, 
tensão, etc. O estudo dessas ligas no entanto não se constituiu num trabalho tão sistemático 
quanto o apresentado anteriormente para o caso do germânio amorfo. Também trabalhamos 
com o segundo harmónico do laser de Nd:Yag. Entretanto, não houve determinação dos 
limiares de intensidade para liquefação do material em função da concentração de silício, 
embora tenhamos determinado esses valores para o caso do germânio amorfo (Capítulo 4) e 
do silício amorfo- 100 mJ/cJrt [Aichmayr (1997)]- independentemente. 
Assim, a nossa principal ferramenta de trabalho será o espalhamento Raman de 
amostras cristalizadas com laser pulsado, e a comparação dos espectros com os resultados 
existentes na literatura sobre o material policristalino [Renucci, Renucci e Cardona (1971)]. 
Devido ás vibrações dos fônons ópticos Ge-Ge o espectro de espalhamento Raman 
do germânio monocristalino é caracterizado principalmente por um pico em 300 cm·1. No 
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caso do silício monocristalino, o espectro de vibração é análogo, sendo que a posição de 
pico está localizada em 520 cm·1 . Esses dois espectros são apresentados na Fig. 6-1, para 
medidas realizadas sob idênticas condições (A. ~ 514.5 nm, 3 mW, configuração de 
retroespalhamento e luz não polarizada). 
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Figura 6-1. Espectros de espalhamento Raman 
medidos em amostras monocristalinas de silício e 
de germânio, com orientação III. Os pequenos 
deslocamentos das posições de pico (300 cm·' e 
520 cm·' para o germânio e para o silício, 
respectivamente) são devido ao aquecimento da 
amostra pela alta intensidade do laser incidente 
(3mW). No caso de uma liga cristalina entre os 
dois elementos, surgirá um novo modo de 
vibração em tomo de 400 cm·' devido às 
vibrações Ge-Si. 
No caso de uma liga cristalina dos dois elementos, além dos picos em 300 e 520 cm·1 
devidos às vibrações Ge-Ge e Si-Si, respectivamente, o espectro de espalhamento Raman 
também apresentará outros modos, sendo o principal aquele devido às vibrações Ge-Si, em 
tomo de 400 cm·1. Assim, neste trabalho esses são os três principais modos de vibração de 
nosso interesse para comparação dos diferentes materiais. 
Na Fig. 6-2 apresentamos os espectros de espalhamento Raman de ligas silício-
germânio cristalizadas uniformemente usando o laser pulsado como anteriormente. A direita 
do gráfico apresentamos a concentração de silício no material; lembrando que as 
concentrações são valores nominais estimados a partir das condições de preparação das 
amostras. 
Pode-se observar que com o aumento da concentração de silício no material: i) o 
pico em 300 cm·1 desloca-se para menores energias, apresentando também um alargamento 
assimétrico; ii) o pico em 400 cm·1 com aumento da intensidade relativa em relação ao pico 
em 300 cm·1 apresenta deslocamento para maiores energias; e iii) o terceiro pico apenas 
visto na Fig. 6-2 em tomo de 470 cm·1 também desloca-se para maiores energias com um 
aumento da intensidade relativa. Na verdade a compactação dos diversos gráficos para 
efeitos de comparação leva a uma perda da qualidade e quantidade de informação em cada 
amostra. Assim, uma análise mais individualizada das intensidades relativas, posição de pico 
e variação da largura com a concentração de silício, comparada com valores esperados no 
caso policristalino é sem dúvida alguma de maior interesse. 
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Figura 6-2. Espectros de espalhamento Raman 
das ligas de sillcio-germânio cristalizadas com 
laser pulsado. À direita do gráfico apresentamos a 
concentração de sillcio presente em cada 
material. Note o deslocamento da posição de pico 
da vibração próxima a 300 cm-I para menores 
números de onda, e da posição de pico das 
vibrações próximas a 400 e 470 cm-I para maiores 
números de onda, respectivamente, com o 
aumento da concentração de sillcio no material. 
Na Fig. 6-3 apresentamos a comparação das intensidades relativas dos modos Ge-Si 
(quadrados vazios) e Si-Si (quadrados negros) em relação ao modo Ge-Ge, em função da 
concentração de silício no material, para as amostras cristalizadas com laser pulsado. As 
linhas contínuas representam os valores do caso de ligas policristalinas [Renucci et a! 
(1971)] analisadas sob as mesmas condições experimentais. 
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Figura 6-3. Intensidades relativas das 
vibrações Ge-Si (quadrados vazios) e Si-Si 
(quadrados negros) em função da intensidade da 
vibração Ge-Ge dos espectros de espalhamento 
Raman das amostras cristalizadas com laser 
pulsado. As curvas traçadas representam os 
valores do caso de uma liga policristalina 
[Renucci et ai (1971)]. As curvas foram 
calculadas com a aproximação que a força de 
oscilador é igual para todos os pares Ge-Ge Si-Si 
e Ge-Si. As barras de erro verticais são inferiores 
a duas vezes o tamanho dos pontos. 
Os resultados do modo Si-Ge das amostras cristalizadas com laser pulsado são 
sempre inferiores àqueles correspondentes às ligas policristalinas. A partir das diferenças 
observadas na Fig. 6-3, podemos levantar duas hipóteses: i) ou a concentração de silício está 
superestimada; ii) ou está havendo uma pequena segregação de material ficando a camada 
superior do filme fino mais rica em Ge. No entanto, ambas hipóteses são pouco prováveis 
uma vez que no primeiro caso trabalhos anteriores [Graeff et ai (1994)] já confirmaram que 
a estimativa da concentração de silício nas ligas realizada a partir das condições de 
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preparação do material por co-sputtering pode levar a uma subdeterminação da 
concentração de silício [para concentrações estimadas acima de 30%] e não uma 
superestimação como na primeira hipótese acima. Por outro lado, sabe-se que germânio e 
silício são completamente miscíveis em qualquer concentração, contrário à segunda hipótese 
acima. Assim, caso o comportamento da Fig. 6-4 seja devido a uma pequena segregação 
superficial de germânio, este seria um fenômeno completamente desconhecido até o 
momento. Enfim, não possuímos ainda uma explicação definitiva para este resultado 
específico. 
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Figura 6-4. Posição de pico das vibrações Ge-
Ge em turno de 300 cm·1 dos espectros de 
espalhamento Raman das ligas de silício-
germânio cristalizadas com laser pulsado 
(quadrados vazios) e das ligas poli cristalinas 
(bulk, quadrados negros) [ Renucci et a/ (1971)]. 
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Na Fig. 6-4 apresentamos a variação da postçao de pico do espectro de 
espalhamento Raman da vibração Ge-Ge, próxima a 300 cm·1, em função da concentração 
de silício no material. Os quadrados vazios representam as amostras cristalizadas com laser 
pulsado, enquanto que os quadrados negros representam os dados referentes às ligas 
policristalinas [Renucci et a/ (1971)]. 
De modo geral, ambos os tipos de material apresentam uma diminuição em energia 
desse modo vibracional em função da concentração de silício na amostra. Isso pode ser 
qualitativamente entendido ao considerarmos o par Ge-Ge conjuntamente com os átomos 
que dão continuidade à estrutura. Em outras palavras, estamos falando dos back-bonds, ou 
seja, os átomos localizados atrás da ligação principal. Consideremos inicialmente a seqüência 
Ge-Ge-Ge-Ge. A ligação central Ge-Ge está influenciada por um átomo de Ge à direita e 
outro à esquerda. Com o aumento da concentração de silício no material passaremos a ter 
uma primeira perturbação como Si-Ge-Ge-Ge. A ligação Si-Ge passa a ser vista como se 
fosse um novo átomo, mais pesado que o Ge. Desse modo teriamos uma diminuição em 
energia da vibração central, com o respectivo deslocamento da posição de pico do espectro 
de espalhamento Raman. A segunda perturbação possível com o aumento da concentração 
de silício seria Si-Ge-Ge-Si. Assim, os dois átomos de germânio passam a ser vistos como se 
fossem dois átomos mais pesados formados pela soma de um Ge e um Si. Há então uma 
maior redução em energia que no caso anterior, com uma maior variação da posição de pico 
do espectro de espalhamento Raman, e assim por diante para outras configurações. No 
entanto, embora os valores estejam bem próximos no geral, podemos ver na Fig. 6-4 que há 
uma pequena diferença na taxa dessa variação da posição de pico para amostras cristalizadas 
com o laser pulsado e pólicristalinas (bulk). 
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Figura 6-5. Posição de pico das vibmções Ge-
Si em tomo de 400 cm·' dos espectros de 
espalhamento Raman das ligas de silício-
germânio cristalizadas com laser pulsado 
(quadrados va2ios) e das ligas policristalinas 
(bulk, quadrados negros) [Renucci et ai (1971)]. 
As barms de erro verticais são do tamanho dos 
pontos. 
No outro extremo da liga, ou seja, nos materiais ricos em silício o conceito se repete. 
Com o aumento da concentração de germânio a seqüência original Si-Si-Si-Si passa a ser 
substituída por Ge-Si-Si-Si. O par Ge-Si passa a ser visto como um novo átomo mais 
pesado que desloca a energia da vibração central para menores energias, com o respectivo 
deslocamento da posição de pico do espectro Raman. Devido a isso, vemos na Fig. 6-2 um 
deslocamento do modo Si-Si em 470 cm·1 para maiores energias com o aumento da 
concentração de silício. 
Na Fig. 6-5 apresentamos a variação da posição de pico do espectro de 
espalhamento Raman da vibração Ge-Si, próxima a 400 cm·1, em função da concentração de 
silício no material. Os quadrados vazios representam as amostras cristalizadas com laser 
pulsado, enquanto que os quadrados negros representam os dados experimentais referentes 
às ligas polícristalinas (bulk) [Renucci et al (1971)]. 
No caso das amostras policristalinas (bulk) vemos que esse modo vibracional atinge 
a sua máxima posição de pico para concentrações idênticas dos dois elementos, diminuindo 
em direção aos dois extremos. O efeito também é análogo ao já discutido, ou seja, está 
determinado pelos átomos anterior e posterior (X) na ligação X-Ge-Si-X. No geral, as 
amostras cristalizadas com laser pulsado apresentam essa mesma característica de 
comportamento parabólico, embora em detalhe possamos ver que há uma diferença de até 5 
cm·
1 para as menores concentrações de silício na amostra. 
Da análise das três figuras anteriores nenhuma das duas possibilidades pode ser 
descartada: quer seja a segregação de germânio na superficie quer seja a superestimação da 
quantidade de silício na amostra original. Nem mesmo uma possível combinação das duas 
pode ser desprezada, uma vez que concordam com os resultados até aqui apresentados. 
Assim, estudos futuros devem levar em consideração a determinação precisa da quantidade 
de silício presente no material original e final, após a cristalização com laser pulsado, 
procurando-se até mesmo fazer um mapeamento da concentração de cada elemento em 
função da profundidade no material a fim de concluir-se finalmente por uma única 
explicação. A seguir apresentaremos dados experimentais que permitem tirar algumas 
conclusões, independentemente da validade das hipóteses acima. 
Na Fig. 6-6 apresentamos os resultados experimentais da largura à meia altura 
(FWHM) do modQo em tomo de 300 cm·1 Os quadrados vazios representam os dados 
experimentais das amostras cristalizadas com laser pulsado, enquanto que os quadrados 
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negros representam os valores para amostras policristalinas [Renucci et ai (1971)]. As retas 
traçadas representam regressão linear dos pontos experimentais. Ambos tipos de amostras 
apresentam um alargamento, com taxa linear, em função da concentração de silício presente 
no material. No caso das amostras cristalizadas com laser pulsado essa taxa é ligeiramente 
superior, havendo um alargamento adicional intrínseco maior que 3 cm·1 Caso a 
concentração de silício esteja superestimada, esse alargamento intrínseco será ainda maior. 
Combinado-se esse resultado com a pouca variação da posição de pico já observada na Fig. 
6-4, e também combinando-se esses resultados com os modelos de tensão e de tamanho de 
grãos cristalinos discutidos em capítulos anteriores, concluímos que a causa principal do 
efeito na FWHM seja devido a uma distribuição de grãos cristalinos de pequeno tamanho. 
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Figura 6-6. Largura à meia altura (FWHM) 
das vibrações Ge-Ge em torno de 300 cm·' dos 
espectros de espalhamento Rarnan das ligas de 
silicio-germânio poli cristalinas bulk (quadrados 
negros) [Renucci et ai (1971)] e das ligas 
cristalizadas com laser pulsado (quadrados 
vazios). As retas representam urna regressão 
linear dos pontos experimentais. As barras de 
erro verticais são do tamanho dos pontos. 
Figura 6-7. Decomposição da largura à meia 
altura (FWHM) das vibrações Ge-Ge em torno de 
3 00 cm·' dos espectros de espalhamento Raman 
das ligas de silicio-germânio cristalizadas com 
laser pulsado. Os triângulos vazios representam a 
componente de mais alta energia, enquanto os 
triângulos negros representam a componente de 
mais baixa energia, respectivamente em relação à 
posição de pico. As curvas apresentadas são 
apenas guias para os olhos. 
Para suportar esta hipótese apresentamos na Fig. 6-7 a decomposição da largura à 
meia altura da Fig. 6-4 nas suas componentes de alta e de baixa energia em relação à posição 
de pico. Novamente, como no caso do germânio intrínseco, vemos que o alargamento está 
dado principalmente pela componente de baixa energia, semelhante ao que ocorre no caso 
de distribuição de pequenos grãos cristalinos. Esse alargamento é inclusive maior que no 
caso de amostras poliçristalinas [Renucci et ai (1971)], indicando que o efeito de tamanho 
de grãos é mais importante que o efeito de desordem. 
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Considerando-se agora o modo centrado em 400 cm·1, apresentamos na Fig. 6-8 a 
largura à meia altura (FWHM) do espectro de espalhamento Raman em função da 
concentração de silício no material para o caso das amostras cristalizadas com laser pulsado 
(quadrados vazios) e amostras policristalinas (quadrados negros) [Renucci et ai (1971)]. 
Novamente podemos observar um maior efeito de desordem no caso das amostras 
cristalizadas com laser pulsado, uma vez que possuem uma FWHM muito superior àquela 
das amostras policristalinas. 
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Figura 6-8. Largura à meia altura (FWHM) 
das vibrações Ge-Si em torno de 400 cm·1 dos 
espectros de espalhamento Raman das ligas de 
silicio-germânio cristalizadas com laser pulsado 
(quadrados vazios) e das ligas policristalinas 
(quadrados negros) [Renucci et ai (1971)]. As 
curvas apresentadas são apenas guias para os 
olhos. As barras de erro verticais são do tamanho 
dos pontos. 
Neste caso a diferença intrínseca na FWHM é sempre superior a 5 cm·1 para 
concentrações de silício até 40 %. Mais uma vez, como podemos observar na Fig. 6-9, esse 
alargamento está dado predominantemente pela componente de baixa energia da largura à 
meia altura em relação à posição de pico. Tal alargamento é inclusive maior que aquele do 
caso de amostras policristalinas [Renucci et al (1971)]. 
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Figura 6-9. Decomposição da largura à meia 
altura (FWHM) das vibrações Ge-Si em torno de 
400 cm·1 dos espectros de espalhamento Raman 
das ligas de silicio-germânio cristalizadas com 
laser pulsado. Os triângulos vazios representam a 
componente de mais alta energia, enquanto os 
triângulos negros representam a componente de 
mais baixa energia, respectivamente em relação à 
posição de pico. As curvas apresentadas são 
apenas guias para os olhos. As barras de erro 
verticais são do tamanho dos pontos. 
Enfim, desses resultados preliminares da cristalização com laser pulsado de ligas de 
silício-germânio amorfas podemos resumir que embora até possa estar havendo uma 
superestimação da concentração de silício no material, ou algum efeito de segregação de 
germânio na superficie da amostra, estes são efeitos muito pequenos. De maior importância 
que estas possibilidad~s é a formação de pequenos grãos cristalinos - devido possivelmente 
aos pequenos tempos envolvidos para nucleação e crescimento dos grãos, assim como à 
competição das velocidades de recristalização nas direções perpendicular e paralela à 
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superficie do filme - sendo esta hipótese efetivamente comprovada pelas medidas de 
espalhamento Raman. 
Para liquidar algumas questões ainda abertas, estudos futuros deveriam determinar o 
limiar de liquefação em função da concentração de silício no material, assim como realizar 
um estudo da variação estrutural final em função da intensidade do laser incidente e da 
duração do pulso utilizado. Deveria-se ainda determinar exatamente a concentração de 
silício presente no material antes e após tratamento com luz laser, assim como realizar um 
mapeamento da concentração dos elementos em função da espessura. 
6.2 Cristalização de ligas de a-GeN 
No caso das ligas amorfas de germânio-nitrogênio, devido ao seu alto gap óptico de 
2.4 e V para uma concentração de 34 % de nitrogênio, o segundo harmônico (,1, = 532 nm) 
do laser de Nd:Yag não é mais uma boa escolha, uma vez que pouca energia é absorvida 
pela amostra. Assim sendo, optamos por utilizar uma outra montagem experimental para 
cristalização - similar à que foi utilizada até o presente momento - que possui duas 
diferenças básicas: i) possibilidade de se utilizar o terceiro harmônico (,1, = 355 nm) de um 
laser Nd: Yag; e ii) impossibilidade de se realizar medidas de reflexão resolvida no tempo. 
Novamente, não foi realizado um estudo tão sistemático como no caso de amostras 
intrinsecas de germânio, sendo que não foram determinados os limiares de intensidade da 
radiação para liquefação do material em fimção da concentração de nitrogênio. Utilizando-se 
intensidades entre 30 e 60 mJ/cm2 no entanto, pudemos observar grande variação estrutural 
nas amostras antes e após o tratamento com o laser. Pudemos observar grande variação no 
espectro de espalhamento Raman das amostras, que antes do tratamento apresentavam 
apenas a larga banda amorfa, e após tratamento com luz laser passaram a apresentar um pico 
próximo a 300 cm-I cuja largura e posição de pico foram idênticas àquelas do caso das 
amostras intrinsecas de germânio. Observamos também - a olho nu - que a amostra que era 
originariamente transparente e de cor ligeiramente amarelada, passou a ser opaca com sua 
cor aproximando-se do marrom após o tratamento com laser. Isso pode ser devido a estrago 
da superficie da amostra que seria mais rugosa ou poderia ser devido a uma diminuição ou 
fechamento do gap do material. Analisando o espectro de espalhamento Raman numa larga 
região de energia (200 a 1000 cm-I) não observamos após tratamento com o laser nenhuma 
assinatura do modo vibracional stretching Ge-N, o qual deveria estar localizado próximo a 
700 cm·I [Zanatta et a/ (1996)]. 
Assim sendo, as informações acima nos levam a concluir que após a liquefação e 
resolidificação da amostra o nitrogênio não está mais ligado na matriz de germânio, ou seja, 
ou temos um processo de rápida efusão - similar ao caso já discutido no Capítulo 4 para 
amostras hidrogenadas - ou temos nitrogênio molecular aprisionado dentro da matriz de 
germânio cristalino, sendo que novamente temos os mesmos resultados de efeito de 
distribuição de pequenos grãos cristalinos. 
Para decidirmo-nos por uma das duas hipóteses, estudos futuros deveriam monitorar 
a reflexão resolvida no tempo durante todos os tratamentos com luz laser, e deveria-se 
acompanhar todo o processo com medidas de espectroscopia de infravermelho antes e após 
a cristalização. Deveria-se também pesquisar o limiar de intensidade luminosa para 
liquefação das amostras em função da concentração de nitrogênio. 
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CAPÍTULO 7 
ConclusiJes e perspectivas futuras 
Neste capítulo apresentamos as principais conclusões do presente trabalho, assim 
como as perspectivas futuras, e/ou idéias para continuação de pesquisas na mesma linha. 
Este trabalho de tese foi pioneiro no estudo da cristalização do germânio amorfo 
com laser pulsado operando com pulsos curtos (Nd:Yag, íL=532 nm e pulsos da ordem de 
nanosegundos). Considerando-se a cristalização uniforme, ou seja, um único feixe incidente 
na superficie da amostra, pudemos determinar através de medidas de reflexão resolvida no 
tempo, os limiares de liquefação - 36 m.J/cm2 - e de danificação - 66 m.J/cm2 - da superficie 
final dos filmes finos de germânio amorfo intrínseco, não-hidrogenados (a-Ge) , com 
espessura superior a 200 nm. Acima do limiar de liquefação o processo sempre ocorre 
através de mudanças de fase sólido(amorjo)~líquido--Mólido(cristalino), sendo que 
medidas de espalhamento Raman indicam uma distribuição de grãos cristalinos final entre 5 
e 50 nm. Na verdade, dessas mesmas medidas pode-se concluir que efeitos de tamanho de 
grãos cristalinos são mais importantes que efeitos de tensão no material, sendo que com o 
aumento da intensidade do laser incidente observa-se uma diminuição na distribuição de 
tamanhos de grãos, assim como aumento do tamanho médio dos mesmos, combinado com 
possível redução de qualquer tensão residual. 
No entanto, os grãos são sempre de pequeno tamanho(< 100 nm), sendo que não se 
observa alteração significativa quando se aumenta a temperatura do substrato até 250 'C, ou 
quando se varia o comprimento de onda do laser incidente para 1064 nm, aumentando a 
penetração da luz no material e a espessura da camada liqüefeita. Assim, concluímos que a 
limitação de pequenos grãos deve estar associada: i) à diferença na velocidade de 
cristalização nas direções perpendicular e paralela à superficie do filme; e ii) ao fato do 
tempo de resolidificação do material ser muito pequeno (< 30 ns), inibindo um maior 
crescimento dos grãos. Enfim, com relação a isso, novas experiências variando a duração do 
pulso, temperatura da amostra e comprimento de onda do laser incidente, bem como 
realização de simulações numéricas, podem ajudar a termos uma maior compreensão do 
fenômeno e por conseguinte um maior controle do processo. 
Utilizando-se vários pulsos incidentes na mesma posição da superficie da amostra 
observa-se que os limiares de liquefação das fases amorfa e cristalina são distintos - o que 
está associado à diferença de absorção da luz, e principalmente à diferença de condutividade 
térmica. O uso de vários pulsos leva a um aumento do tamanho médio dos grãos cristalinos, 
sendo que ainda persiste o fato desses grãos serem pequenos ( < 100 nm ). 
No caso de amostras hidrogenadas (a-Ge:H), o processo de cristalização é 
completamente diferente do acima descrito. Neste caso, após a irradiação da amostra com o 
laser Nd: Y ag, esta também tende a se liqüefazer. No entanto, a rápida efusão do hidrogênio 
faz com que a superficie líquida não seja plana, mas com perfil tipo "mar-revolto", havendo 
perda do sinal de reflexão resolvida no tempo. Após a resolidificação, observa-se a formação 
de uma membrana cristalina auto-suportada - totalmente rachada e contorcida - na superficie 
do filme fino. Esta membrana possui uma espessura em tomo de 100 nm e seu sinal de 
espalhamento Ráman é indistinguível daquele do germânio monocristalino. O material 
restante abaixo da membrana também possui características policristalinas sendo neste caso 
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o efeito de tensão no material mais relevante que o de tamanho dos grãos cristalinos para 
variações dos espectros de espalhamento Raman. Observa-se também no mesmo sinal de 
espalhamento Raman, além da componente cristalina, uma componente amorfa que indica 
que o material permanece parcialmente cristalizado na superficie. O tamanho dos grãos é 
sempre inferior ao caso discutido anteriormente de amostras não hidrogenadas. 
No caso da aplicação de vários pulsos do laser na mesma posição da superficie da 
amostra, observa-se uma gradativa redução do efeito da rápida efusão de hidrogênio e 
formação de membrana. Após vários pulsos, a amostra atinge uma estrutura de equilíbrio 
para a intensidade da radiação incidente, ou seja, não há mais liquefação, nem rápida efusão 
de hidrogênio, e nem formação de membrana. Caso a intensidade do laser seja aumentada 
em 40 %, todo o processo ocorre como no caso do primeiro pulso. Em outras palavras, 
quando a estrutura está parcialmente cristalizada para uma dada intensidade incidente, esta 
estrutura não é mais liqüefeita. Isso só ocorre com aumento significativo da intensidade, fato 
que também mostra que os limiares de liquefação das fases amorfa e cristalina são distintos. 
No entanto, filmes finos hidrogenados ainda podem ser cristalizados num processo 
sólido-'?sólido, ou seja, sem liquefação, de modo que o hidrogênio possa ser extraído da 
amostra sem que haja a rápida efusão, formação de membrana e estrago da superficie. Para 
isso, vários pulsos do laser devem ser utilizados com intensidades abaixo do limiar de 
liquefação. Assim, embora a amostra não seja liqüefeita, há quebra de ligações Ge-H, com 
efusão controlada dos átomos de hidrogênio. Nesse processo, que pode ser monitorado com 
medidas de espectroscopia de infravermelho, a amostra é cristalizada como quando 
submetida a tratamento térmico em fornos. 
No caso de cristalização seletiva [com a utilização de dois ou três feixes do laser 
fazendo um perfil de interferência de linhas ou pontos, respectivamente na superficie do 
material, havendo liquefação e cristalização da amostra apenas em torno dos pontos de 
máxima intensidade] pode-se dizer que as amostras não-hidrogenadas não apresentam 
problemas, enquanto que as hidrogenadas ficam com a superficie danificada pela rápida 
efusão de hidrogênio. Assim sendo, podemos dizer que efetivamente a técnica de 
cristalização seletiva pode ser utilizada no caso de filmes de a-Ge, sendo possível obter 
estruturas com separação lateral entre as fases amorfa e cristalina inferior a O. 7 J.ll7l (limite 
de resolução das medidas de micro-Raman). 
No processo de cristalização seletiva observa-se que após a resolidificação do 
material há uma distribuição de tamanho de grãos na direção radial da estrutura. Assim, no 
centro dos pontos ou linhas se encontram os maiores grãos, sendo que seu tamanho diminui 
em direção à borda da estrutura. Isso é facilmente compreendido uma vez que o centro da 
estrutura atinge maiores temperaturas e permanece mais tempo aquecido que a borda, assim 
como também possui mais materialliqüefeito para ser resolidificado. Assim, há maior tempo 
de nucleação permitindo um maior crescimento em tamanho. Como o processo de condução 
de calor deve ser entre a superficie do filme e a atmosfera, e entre as interfaces do próprio 
filme, as bordas devem solidificar-se primeiro que o centro, de modo que a cristalização 
ocorre de fora para dentro da estrutura. 
Embora a fase cristalina final deva apresentar uma maior densidade de massa que a 
estrutura amorfa original, observa-se experimentalmente que o ponto ou linha cristalizados 
seletivamente apres.enta um perfil convexo, ou seja, há um aumento de volume localmente. 
Essa rugosidade superficial pode chegar até 50 nm de altura para valores de intensidade do 
78 
LPF /DFA/ IFGW /Unicamp Fevereiro I 1998 
Capítulo 7 - Conclusões e perspectivas futuras M. Mulato 
feixe incidente próximas ao limiar de danificação da superficie do filme. A existência desse 
perfil de rugosidade ainda não é completamente compreendida, necessitando-se de mais 
trabalhos futuros. Esse perfil no entanto sugere uma distribuição de grãos cristalinos 
fracamente interligados ou interconectados, levando a uma estrutura muito fraca. Tal 
hipótese é comprovada com a aplicação de um plasma etching, o qual acaba destruindo 
preferencialmente a estrutura cristalizada. O perfil convexo (20 nm) passa a dar lugar a um 
perfil côncavo (também 20 nm) no local da estrutura cristalizada. Isso indica que o processo 
ainda não está otimizado para a confecção de estruturas tridimensionais usando-se etching 
preferencial da fase amorfa após cristalização seletiva. Na verdade, o etching parece ocorrer 
pelas bordas dos grãos, danificando toda a estrutura. 
Entretanto as estruturas cristalizadas seletivamente podem ser utilizadas para 
crescer-se áreas cristalinas de tamanho controlado. Como apresentamos nesse trabalho, os 
pontos cristalinos originais podem ser usados como sementes que com um posterior 
tratamento térmico em forno a temperaturas controladas (420'C por 6 horas no caso do 
germânio) podem apresentar um crescimento de tamanho na direção radial num processo de 
cristalização sólido->;sólido. A região cristalizada cresce radialmente até a total coalescência 
com os pontos vizinhos. Medidas de espalhamento Raman através da interface com o 
substrato de vidro indicam que o filme de 200 nm de espessura está totalmente cristalizado 
sob a estrutura da matriz de pontos original. Adicionado a isso, mesmo após o tratamento 
térmico, a região da amostra que não foi iluminada com o laser incidente no processo de 
cristalização seletiva - região fora do diâmetro do feixe do laser de Nd: Y ag - ainda 
permanece amorfa. Assim, comprova-se que o crescimento em forno dá-se realmente na 
direção radial dos pontos cristalinos, podendo-se controlar então a área total cristalizada. A 
rugosidade original do perfil convexo de 50 nm fica reduzida a 20 nm após o tratamento 
térmico, indicando uma maior compactação do material, sendo que pelas medidas de micro-
Raman não se observa diferença alguma entre o sinal sobre um ponto e entre pontos. Nesses 
dois casos o tamanho de grãos é ainda maior que o caso original, embora medidas de 
microscopia de força atômica ainda indiquem uma característica distribuição de tamanho de 
grãos na direção radial da estrutura. 
Analisando-se o processo de cristalização de ligas de germânio amorfo com silício 
(a-SiGe) podemos concluir que caso exista uma improvável segregação de elementos, este é 
um efeito pequeno quando comparado à desordem estrutural dominada por distribuição de 
tamanhos de grãos cristalinos. Tal fato indica mais uma vez que o principal problema dos 
pequenos grãos cristalinos parece ser o pequeno tempo (< 30 ns) de resolidificação do 
material, combinado com as variações nas velocidades de cristalização perpendicular e 
paralela à superficie do filme. 
No caso da cristalização da liga de germânio com nitrogênio usando o terceiro 
harmônico do laser Nd:Yag (À-=355 nm) observamos que aparentemente o nitrogênio se 
desliga da matriz de germânio. A amostra originalmente transparente e de cor suavemente 
amarelada torna-se opaca e bastante marrom, indicando um fechamento do gap. Medidas de 
espalhamento Raman indicam um espectro final idêntico àquele obtido com amostras 
intrinsecas (a-Ge) após a cristalização com laser pulsado. Não se observa o modo stretching 
Ge-N em 700 cm·1• Trabalhos futuros deveriam responder se após o tratamento com laser 
pulsado o nitrogênio está aprisionado dentro do material na forma molecular, ou se este está 
apresentando um processo de efusão, similar ao caso do hidrogênio anteriormente discutido. 
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Segundo discutido no Apêndice I, apresentamos também uma nova forma de analisar 
os dados experimentais de medidas de espalhamento de raios-X ou nêutrons a baixos 
ângulos (SAXS, SANS) para determinação da distribuição de tamanhos das partículas 
espalhadoras. O método numérico apresentado é mais eficiente que outros prévios 
existentes, sendo que cabe agora uma aplicação prática utilizando-se dados reais 
experimentais uma vez que todo o processo de simulação foi realizado com curvas geradas 
no computador. 
No que diz respeito a confecção de dispositivos de filmes finos baseados no 
germânio amorfo como material de partida, devemos dizer que ainda não houve sucesso 
devido à existência de pin-holes que sempre provocam curto-circuito e/ou fuga de corrente 
em paralelo. No entanto, acreditamos estar próxima a realização desse objetivo sendo que a 
ferramenta de cálculo numérico discutida acima pode ajudar a compreender a formação 
desses pin-holes futuramente. Mais ainda, como pudemos ver, os filmes cristalizados com 
laser pulsado já podem despertar também algum interesse, sendo que alguns processos ainda 
precisam ser otimizados. Para isso, há ainda algumas idéias a serem desenvolvidas como: i) 
o uso de pulsos mais longos; ii) mudar o comprimento de onda do laser incidente para 
aumentar a penetração no material assim como a espessura da camada liqüefeita; iii) realizar 
experimentos em vácuo; iv) realizar experimentos com variação da temperatura da amostra; 
e v) combinar os resultados obtidos com simulações numéricas de condução de calor e 
mudanças de fase. 
Finalmente, embora ainda haja muito a ser feito em todo esse fascinante campo de 
pesquisa com importantes aplicações tecnológicas, esperamos ter contribuído para um 
avanço na compreensão de alguns fenômenos e propriedades dos materiais em estudo. 
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A 
APENDICE 1 
Método numérico para determinação de tamanho de 
espalhadores a partir de dados experimentais de SAS 
Neste apêndice apresentamos o problema da determinação de distribuição de 
tamanho de partículas espalhadoras a partir de experimentos de espalhamento de raios-X 
(e/ou nêutrons) a baixos ãngulos [SAXS (SANS)]. Tais técnicas já são bem estabelecidas e 
utilizadas corriqueiramente para se estudar estruturas não periódicas com dimensões desde 
dezenas até centenas de Angstroms [Guinier, (1939); Guinier e Fournet (1955); Glatter e 
Krattky (1982); Feigin e Svergun (1987); Jacrot (1976); Chieux (1978); Kostorz (1979)]. 
Um dos principais objetivos de se utilizar SAXS e SANS é a determinação do tamanho da 
partícula espalhadora, quando se trata de um sistema monodisperso, ou a determinação da 
distribuição de tamanhos, quando se trata de um sistema polidisperso. 
Na Fig. A1-1 temos duas funções de distribuição de tamanhos [D(r)] de partículas 
espalhadoras distintas. Consideremos que as partículas são esferas de raio variável [r]. Essas 
distribuições foram escolhidas por serem representativas de sistemas fisicos reais. A Fig. 
l(a) representa um semicondutor amorfo hidrogenado ideal, onde os únicos espalhadores 
são vacãncias ou poros (voids) muito pequenos, enquanto que a Fig. Al-1(b) simula a 
estrutura de poros de um semicondutor amorfo hidrogenado cuja estrutura não esteja 
otimizada. Utilizemos a função de distribuição de tamanhos normalizada, ou seja: 
00 
JD(r)dr=l (Al-I) 
o 
com os limites de integração dados por r mtn e r max- Assumiremos que D(r) =O para r < r mtn e r 
> r max· Com base nisso, a intensidade espalhada por partículas uniformes e não-interagentes, 
aleatoriamente distribuídas, é a soma da contribuição de cada partícula e pode ser expressa 
por: 
00 
!(h)= J D(r)i0(h,r)dr, (Al-2) 
o 
onde h ( =4n sinO/À) é o valor absoluto do vetor de espalhamento, À é o comprimento de 
onda da radiação incidente, 28 é o ãngulo de espalhamento e i0(h,r) é a intensidade 
espalhada por uma única partícula de raio r. Para esferas uniformes teremos [Fedorova e 
Schmidt (1978)]: 
i0(h,r)=J;2 (hr)r6 !(hr)', (A1-3) 
onde J312(hr) é a função de Bessel de primeiro tipo. 
Fedorova e Schmidt (1978) utilizaram transformadas de Titchmarsh [Titchmarsh 
(1937)] e propúseram uma técnica para se calcular D(r) para sistemas polidispersos de 
partículas de formas arbitrárias. A hipótese básica é que a intensidade espalhada por uma 
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única partícula possa ser escrita como o quadrado de uma função de Bessel de primeiro tipo 
e ordem v. Esses autores encontram uma expressão analítica para D(r) no caso de esferas 
homogêneas: 
00 
D(r)=(l/r 2) J [/(h)h4 -C4 ) {[l-2/(hr)2]cos(2hr)-[1-l/2(hr)2)[2/ hr]sin(2hr)} dh 
o 
(A1-4) 
onde r é o raio e c. está dado por 
(A1-5) 
Do ponto de vista analítico, a menos de constantes multiplicativas, as transformações 
descritas pelas equações A1-2 e A1-4 são completamente fechadas, i.e., começando com 
uma distribuição D(r) original podemos usar A1-2 para calcular /(h). Esta /(h) pode ser 
utilizada em A1-4 para se recuperar posteriormente a função D(r). Na prática entretanto, 
não é possível seguir-se um caminho tão elegante porque a função de espalhamento não é 
conhecida completamente na faixa O < h < oo. Em outras palavras, a análise de sistemas 
compostos de partículas de tamanhos variáveis é sempre um problema mal condicionado no 
qual as anti-transformadas integrais relacionando intensidade espalhada e distribuição de 
tamanhos têm que ser calculadas com dados experimentais de uma região limitada. Nesse 
sentido, vários métodos têm sido desenvolvidos ao longo dos anos para se determinar a 
função de distribuição de tamanhos a partir de curvas de espalhamento [Fedorova e Schmidt 
(1978); Svergun, Semenyuk e Feigin (1988); Roess (1946); Riseman (1952); Vonk (1976); 
Schmidt, Emel'yanov e Fedorova (1978); Schmidt, Fedorova e Emel'yanov (1978); Glatter 
(1977); Glatter (1980); Carlson e Schmidt (1969); Schmidt e Kalliat (1984); Roesse Shull 
(1947)]. 
Durante o mestrado [Mulato (1994)], estivemos envolvidos em medidas de SAXS 
em a-Ge:H. Entretanto, alguns métodos numéricos que tentamos utilizar mostraram-se 
insatisfatórios para a determinação do tamanho de espalhadores. Com base nisso, propomos 
uma nova forma de se obter a informação desejada. A seguir apresentamos o nosso método 
numérico, o comparamos com outros disponíveis previamente, e o testamos em função da 
quantidade de dados experimentais e sua respectiva dispersão. 
Al.l Nosso Método Numérico (iterativo ou recorrente) 
Nessa seção descrevemos o nosso método numérico, o qual se baseia no fato que, 
em sistemas polidispersos, quanto maior o tamanho da partícula espalhadora, maior a sua 
contribuição para a intensidade espalhada em pequenos ângulos. Nas regiões de menores 
valores de h são em geral encontrados os maiores valores de intensidade espalhada. Além 
disso: i) os erros normalmente encontrados no cálculo de D(r) são inversamente 
proporcionais ao raio da partícula espalhadora, i.e., a recuperação de informação sobre a 
distribuição dé partículas espalhadoras muito pequenas é sempre muito dificil; ii) o erro na 
D(r) calculada depende fortemente da diferença de tamanho entre os modos do sistema 
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polidisperso [como o da Fig. A1-1(b)], i.e., quanto maior a diferença entre os modos, maior 
o erro na informação final. Com base nessas informações, surgiu a idéia do método que, de 
forma recorrente, calcule D(r) de modo a diminuir a importância das partículas de maiores 
tamanhos a cada passo. 
Chamemos T1 a transformação dada pela equação A1-2. Desse modo, dada uma 
função D tal que a integral em A1-2 exista, nós teremos 
00 
I;(D) = J D(r) i0(h,r) dr (A1-6) 
o 
onde i0(h,r) está dado pela equação A1-3. Nosso objetivo é encontrar D tal que T1(D) =I, 
onde I = I (h) é a função de espalhamento original. Isso é equivalente a 
(A1-7) 
Temos também informações adicionais sobre a solução da equação acima: D 
pertence ao espaço E2, tendo que ser respeitadas as condições: 
D(O) = D0(r) =O (A1-8) 
lim,_,0 D(r) =O (A1-9) 
D(r)= O (A1-10) 
D(r):?:O, Vr in ]O,r_ [ (A1-11) 
Nós definimos a transformação T3 (I ---+D) através de A1-4 usando, ao invés de O e co, 
os limites de integração hmtn e hma,x. Claramente A1-7 é equivalente a 
T,[I-T;(D)]=O (A1-12) 
ou ainda 
D=D+T,[I-T;(D)] (A1-13) 
Chamemos P2 o operador projeção no espaço E2. Assim, como a solução D E E2, 
temosP2(D)=D. Então a equação A1-13 é equivalente a 
D=D+P, {T, [I-T;(D)]} (A1-14) 
A iteração de ponto-fixo associada com a equação acima é: 
(A1-15) 
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A expressão Al-15 corresponde ao nosso processo. A convergência de Dk para a 
solução correta D ocorrerã se 11 Id - T3T1 ll2 < 1, onde ld é o operador identidade em E2. 
Caso hm;n seja pequeno e hmax grande o suficiente, esta condição serã satisfeita. 
Uma vez que a cada passo a distribuição D(r) é melhorada, um parâmetro de 
convergência pode ser a ãrea integrada: 
(Al-16) 
sendo a convergência observada na medida em que A aproxima-se da unidade, a condição 
inicial. 
No presente trabalho as curvas de espalhamento foram calculadas como segue: i) um 
limite mínimo de convergência é selecionado, tipicamente 1 o·3; ii) A partir de uma expressão 
analítica para D(r), um determinado número de pontos no intervalo [rm;n,rmax] é escolhido, 
por exemplo, 500 pontos na faixa 1 < r < 100 A; iii) ]j(hJ é calculado (Al-2) usando o 
método de integração de Simpson; iv) O número de pontos em D(r) é duplicado no mesmo 
intervalo de r e h(hJ é calculado; v) se [{h(hJ- ]j(hJ} I h(hJ] < ](f·3, então o processo é 
interrompido. Caso contrãrio, o número de pontos em D(r) é duplicado novamente no 
mesmo intervalo e 13(hJ é calculado; vi) o processo continna até que a curva de 
espalhamento esteja dentro do limite de convergência desejado. A curva completa de 
espalhamento é obtida no intervalo 1(!3 <h< 0.8 1"1, comLih E!8 X ur A"1• 
r ( A) 
o 5 10 15 20 
0.3 Figura Al-1- Curvas de distribuição de a) 
0.2 tamanhos de par1ículas espalhadoras originais 
.e 0.1 utilizadas nas simulações numéricas no caso de 
"' :2 o. o esferas uniformes, sendo que r representa o raio c: das esferas: (a) distribuição monomodal centrada ~ 0.04 b) em 6 A; (b) distribuição bimodal centrada em 6 A 
-;::-
e 50 A. 
- 0.02 c 
0.000 40 60 60 100 
r (A) 
Como simples exemplo das simulações numéricas, a Fig. Al-2 apresenta a evolução 
de D(r) após vãrias aplicações do método corretor no caso da distribuição original da Fig. 
Al-l(b) [distribuição bimodal]. Observa-se que a simples aplicação de Al-4 (passo O) 
permite-nos reobter o modo da distribuição de partículas de maior raio, centrado em r E! 50 
A. A aplicação do método corretor (passo 1) melhora o resultado final, mas ainda não traz 
informação alguma sobre o modo da distribuição de menores tamanhos. Após 15 passos do 
método corretor, o modo de maior raio estã completamente determinado, e a informação a 
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respeito do modo de menor raio começa e ser recuperada. Finalmente, após 30 passos do 
método praticamente quase toda a distribuição de tamanhos bimodal foi reencontrada. A 
única informação ainda ausente diz respeito a valores de r menores que 2A. É importante 
notar que a intensidade dos dois picos é quase a mesma da distribuição original, e que a área 
integrada dessa distribuição corresponde a 98% da área original normalizada. 
-Passo o 
--Passo1 a) 0.04 
.e o.o2 
., 
:g 0.00 f'--... llllllli.!!i!!!:t==::;.::!!UJ---f 
" 
- 0.04 ~.. Passo 15 
-Passo30 
b) 
-Original o 0.02 
0·00o!:L-'-':!2~o=-~40;;--s~o~~a;::;o:--:-!.1oo 
r (A) 
Figura Al-2 - Sucessivas aplicações do 
método corretor para a reobtenção da D(r) 
original apresentada na Fig. Al-l(b): (a) a linha 
sólida representa a distribuição original e de 
baixo para cima temos a aplicação do método 
correspondendo aos passos O, 1 e 5, 
respectivamente. Note que a distribuição de 
menores tamanhos não foi ainda reobtida; (b) No 
passo 15 algwna informação sobre o modo de 
menor tamanho já é evidente, sendo este modo 
quase totalmente recuperado no passo 30. 
O bom resultado acima descrito também foi obtido quando o método foi aplicado 
para outras distribuições monomodais e bimodais, assim como com outras formas de 
partículas, utilizando-se as expressões de Fedorova e Schmidt (1978). Independentemente 
de quantos modos compõem a distribuição original, e independentemente das suas 
intensidades relativas ou larguras, a distribuição original sempre foi reencontrada com 
grande precisão em todos os testes numéricos. Em resumo, a aplicação recorrente do 
presente método sempre melhora o modo da distribuição de maiores tamanhos, e em adição 
também recupera importantes informações sobre os modos de menores tamanhos. 
Na seção seguinte veremos o resultado de dois dos principais métodos previamente 
existentes na literatura quando aplicados ao mesmo sistema. 
A1.2 Outros Métodos 
Um dos métodos existentes na literatura foi desenvolvido por Svergun e 
colaboradores [Svergun et al, 1988]. No seu trabalho, eles tratam o problema de sistemas 
polidispersos através de técnicas de regularização de Tikhonov para a solução de problemas 
mal condícionados. Basicamente, trabalham com a solução de equações de convolução 
usando uma minimização de funcional. O principal problema com esse método é a escolha 
do parâmetro de regularização a. A correta seleção de a é geralmente um procedimento 
dificil e lento. Baseados nessa técnica, esses autores desenvolveram um pacote de software 
denominado GNOM [Semenyuk e Svergun (1991)]. Tal programa permite o cálculo da 
distribuição de volumes para um sistema de esferas, e da dístribuição de tamanhos para 
outras formas de partículas, sendo que há ainda a opção de se trabalhar com sistemas 
monodispersos. 
Iremos .aqui fazer uma comparação dos resultados obtidos com o método de 
Fedorova e Schmidt (1978) usando os limites de integração hm;n e hmax, e como método 
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proposto por Svergun et a/ (Programa GNOM), os quais daqui por diante serão chamados 
de Método I e Método II, respectivamente. O principal objetivo é detenninar possíveis 
problemas computacionais que possam ocorrer devido a sua aplicação, os quais podem levar 
a erros nos resultados. Como veremos, em ambos os casos oscilações em D(r) e 
divergências (tanto para +oo quanto para -oo) para r --l> O são observadas. 
O procedimento geral foi: i) diversas D(r) são criadas arbitrariamente; ii) a 
intensidade total espalhada é calculada (Al-2); iii) J(h) é então utilizada no Método I 
(equação Al-4) e como entrada para o programa GNOM (Método II); iv) a distribuição de 
volumes fornecida pelo programa GNOM é então dividida por r3 a fim de obter-se a 
distribuição de tamanhos, a qual deve ser comparada com a D(r) original. Vejamos os 
resultados de cada método separadamente. 
A1.2.1 Método I 
Consideremos inicialmente a função de distribuição de tamanhos apresentada na Fig. 
Al-l(a). A partir da curva J(h) correspondente a essa distribuição, o melhor resultado 
obtido com o método I está apresentado na Fig. Al-3(a). Observa-se que o método 
recupera informação referente aos maiores valores de r ( 4 sr s 14 A), inclusive a posição de 
pico da distribuição, mas para pequenos valores de r um mínimo local é encontrado e abaixo 
desse mínimo D(r) diverge para +ao. 
r (A) 
o 5 10 15 20 
1.0 
a) Figura Al-3 - Recuperação das curvas de 
.e 0.5 distribuição de tamanhos originais apresentadas 
" 
na Fig. Al-l(a) e Al-l(b), respectivamente, 
:2 utilizando-se o Método I (vide texto). Em ambos 
" 
0.0 
" os casos os problemas computacionais tais como 0.5 b) oscilações, valores negativos e divergências são ~ 
- 0.0 evidentes. o 
-0.5 
-1.00 20 40 60 80 100 
r(A) 
No que refere-se à distribuição de tamanhos apresentada na Fig. Al-1 (b ), seguindo-
se o mesmo procedimento, o resultado final obtido com o método I está apresentado na Fig. 
Al-3(b). A figura indica que a posição de pico em tomo de 50 A foi razoavehnente 
reproduzida, sendo que o método entretanto não é capaz de recuperar o modo da 
distribuição de menores tamanhos. Além disso, para pequenos valores de r, D(r) oscila em 
tomo de zero, com amplitude crescente para r decrescente. Para O < r < 30 A, D(r) assume 
valores negativos, os quais não possuem qualquer significado fisico. Em resumo, um dos 
principais pro_blemas é que o método requer uma precisa detemiinação de C4, o que requer 
uma boa cauda da curva de espalhamento. Caso isso não ocorra, vários problemas aparecem 
na D(r) calculada, e os resultados deixam de ser confiáveis. 
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A1.2.2 Método II 
Consideremos a distribuição da Fig. Al-l(a). Como o método I, o método II 
também não é capaz de reobtê-la corretamente no que refere-se a pequenos valores de r, 
apresentando uma região onde oscilações e valores negativos de r são observados (veja Fig. 
Al-4( a), sendo que as oscilações negativas foram parcialmente apresentadas por motivos de 
clareza). No que diz respeito à distribuição de tamanhos bimodal, vemos na Fig. Al-4(b) 
que o método II foi capaz de recuperar a distribuição de maiores tamanhos de r, mas para r 
< 20 A oscilações indesejadas estão presentes novamente. Assim, o método II também não 
parece ser eficaz para determinar-se tamanho de partículas de pequenos valores de r. 
o 
1.0 
0.5 
0.0 
.e 2.0 .. 
:2 1.0 c: 
" 0.0 
";::' 
-o 2.0 
1.0 
0.0 
o 
5 
r (A ) 
10 
l.,. ........ 
. \ 
,/ '\ v ... 
·•·····• 
... ..--.. ... 
... . 
J,: ........ 
• !L/~~ ... 
20 40 60 
r (A) 
15 
a) 
b) 
c) 
80 
20 
100 
Figura Al-4 - Curvas de distribuição de 
tamanhos recuperadas com a utilização do 
Método II (vide texto): (a) corresponde à D(r) 
monomodal original da Fig. Al-l(a); (b) e (c) 
correspondem à D(r) bimodal original da Fig . 
AH(b), sendo 4(b) o resultado típico e 4(c) o 
melhor resultado possível com a otimização do 
parâmetro de regularização, uma vez que já 
conhece-se a resposta de antemão. 
Nos presentes experimentos numéricos a resposta já é conhecida de antemão. Desse 
modo podemos realizar inúmeras simulações até que encontremos a resposta que mais se 
parece com a função original. Esse processo de otimização do parâmetro a no método II é 
lento e inimaginável no caso real em que ainda não sabe-se a resposta. Nesse sentido, nosso 
melhor resultado obtido com o método II está apresentado na Fig. Al-4(c). Uma das 
dificuldades de se trabalhar com o programa GNOM é que este fornece o resultado em 
termos de distribuição de volumes, sendo que não é imediata a associação das variações de 
a com as variações em D(r). Outro ponto diz respeito ao fato que o programa permite que o 
usuário escolha o valor de a arbitrariamente, caso desejado. Essa liberdade de escolha pode 
fàzer com que diferentes usuários encontrem diferentes respostas para a mesma função de 
espalhamento inicial. 
Em resumo, nem o método I nem o método II mostraram-se eficientes para se obter 
a informação completa sobre sistemas multimodais, embora sejam bastante razoáveis no 
caso de sistemas monomodais, onde ao menos a posição de pico da distribuição parece ser 
corretamente encontrada. Um dos possíveis problemas no uso do método I pode ser oriundo 
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de efeitos de terminação da curva de espalhamento. Na seção seguinte veremos propostas de 
correções desse problema. 
A1.2.3 Correções para o Método I 
Uma vez que a curva de espalhamento é conhecida experimentalmente apenas numa 
região limitada de h [hm;n,h,,.,J, a idéia aqui corresponde a se criar os pontosjaltantes fora 
desse intervalo realizando uma extrapolação da cauda da curva. Os resultados obtidos por 
esse processo são em geral melhores que os descritos anteriormente, sendo que ainda estão 
bem longe do desejado. 
Um dos primeiros trabalhos sobre esse tema foi realizado por Letcher e Schmidt 
(1966). Esses autores extrapolam a curva de espalhamento para valores de h maiores que o 
máximo h experimental (hmax) com a função: 
(A1-17) 
onde C4, C6 e C8 são três constantes a serem determinadas a partir dos dados experimentais. 
Os autores elaboram um sistema de equações algébricas 3x3, assumindo a continuidade da 
função e sua derivada em h = hmax, e com 
<Xl f [I(h)h4 - c.J dh =o (A1-18) 
o 
Esse método de extrapolação foi revisto por Brill e Schmidt (1968), os quais 
substituíram a condição da continuidade da derivada e fizeram D(O)=O. O sistema final a ser 
resolvido seria: 
(A1-19) 
"-h~!, f h4l(h)dh=C4 -C6h~'"ax-C,h;!l3 (A1-20) 
o 
h,.. 
h-3 f h6 I(h) dh = C I 3 +C h-2 -C h-4 
max 4 6 max: R max: (A1-21) 
o 
Desse modo, a distribuição de tamanhos final D(r) poderia ser calculada por: 
D(r)=(11r'){! [I(h)h4 -C4 ]a(hr)dh+ l[C6 /h'+C,Ih4 ]a(hr)dh} (A1-22) 
com 
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a(hr) = [1- 2/ (hr)2 ]cos(2hr)- [1-1/ 2(hr)2 ] (2 I hr) sin(2hr) (A1-23) 
Nesse ponto cabe ressaltar que a princípio não há coisa alguma errada no modelo 
acima, que a partir de agora designaremos por LBS, que são as iniciais dos nomes dos 
autores. No entanto, a maior objeção ao procedimento acima refere-se ao modo como a 
expressão analítica é obtida; pode ser que esse não seja o melhor procedimento do ponto de 
vista computacional e/ou numérico. Em outras palavras, curvas /(h) devidas a 
espalhamentos reais medidas em laboratório são sempre influenciadas por algum tipo de 
erro. Na prática, o erro em /(h) cresce com h. Isso significa que l(hm.,J utilizado em A1-19 
pode levar a um casamento errôneo e a uma solução errada do problema. Ainda assim, nós 
utilizamos o método acima descrito no caso de curvas ideais para observar sua eficácia. 
Um segundo procedimento de extrapolação pode utilizado para determinar-se as 
constantes C4, C6 e Ce. Pode-se utilizar um método de quadrados minimos para se ajustar a 
função A1-17 à cauda da curva experimental. 
a) 
b) 
r (A) 
Figura Al-5 - Curvas D(r) recuperadas no 
caso da distribuição original da Fig. A 1-1 (b) onde 
utilizou-se correções por efeitos de terminações 
da curva I(h) segundo: (a) o modelo LBS; e (b) 
simples extrapolação da cauda da curva I(h) com 
ajuste de quadrados minimos. 
Ambos os métodos acima descritos foram por nós utilizados. Uma vez que C4, C6 e 
Ce são calculadas, estas podem ser utilizadas em A1-22, onde a segunda integral é calculada 
no intervalo [ hm..,, 2hmax] com hmax = O. 8 A·1• Como já foi dito, o método de Simpson é 
utilizado em todas as integrações. A segunda integral em A1-22 é avaliada novamente para h 
entre [hmax. 4hmax]. O processo é interrompido quando tivermos [D;+J(r) - D;(r)] I Di+I(r) < 
I (!3 • Exemplos de soluções obtidas são apresentados na Fig Al-5, os quais correspondem às 
melhores distribuições recuperadas no caso da D(r) inicial correspondente à Fig Al-l(b). O 
método LBS é apresentado na Fig. Al-S(a), onde observa-se oscilações de alta-frequência 
as quais estão moduladas pela distribuição de tamanhos dos espalhadores. A informação 
rústica que pode ser tirada de tal curva é uma distribuição larga e centrada em r = 50 A. 
Infelizmente, coisa alguma pode ser dito a respeito de espalhadores com r < 20 A. Na Fig. 
Al-S(b) apresentamos os resultados referentes ao método de ajuste da cauda da curva 
experimental para determinação das três constantes desejadas. A figura mostra uma 
distribuição bimodal com posições de pico em r = 6 e r = 50 A, respectivamente, mas para r 
< 5 e 9 <r <·20 A, valores negativos em D(r) são obtidos, os quais não possuem qualquer 
significado fisico. Por fim, um último problema diz respeito à intensidade relativa dos 
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modos, a qual não representa a condição inicial: a Fig Al-S(b) apresenta modos com 
praticamente a mesma intensidade. 
Em todos os testes realizados, observamos que o método de ajuste da cauda da 
curva experimental sempre levou a melhores resultados que o método LBS. Entretanto, 
podemos ainda fazer alguns comentários: i) mesmo com o uso do método de ajuste da 
cauda, a D(r) final obtida não corresponde completamente à distribuição original, muito 
embora os resultados sejam melhores que a simples utilização da expressão truncada de 
Fedorova e Schmidt (1978); ü) As oscilações observadas com o uso do método LBS não 
são observadas no artigo original. Provavelmente essas oscilações puderam ser por nós 
observadas devido a: (a) os cálculos foram feitos com uma grande quantidade de pontos 
(I 000 tanto para o intervalo de h quanto de r), sendo esta muito superior àquela utilizada 
pelos autores do método; (b) os valores de C4, C6 e C8 resultantes do método de ajuste da 
cauda sempre foram da ordem de 103, 10-1 e 10-2, respectivamente. Os valores 
correspondentes quando utiliza-se o método LBS são lo', 101 e 101. A diferença entre os 
valores de c. determinados pelos dois métodos é sempre menor que 1%, o que mostra que 
as diferenças finais nas respectivas D(r)s são provenientes dos valores de C6 e Cs. 
Em resumo, nem o uso da expressão analítica (truncada) para a determinação de 
D(r), nem as correções por efeitos de terminação levam a resultados completamente 
satisfatórios quanto às distribuições de tamanhos de espalhadores. Se efeitos de terminação 
são "corrigidos", a curva experimental é forçada a comportar-se de modo pré-determinado: 
um "rabo" na curva !(h) é criado arbitrariamente pelo usuário. Por outro lado, a simples 
aplicação de métodos de regularização para a solução de problemas mal condicionados, 
onde cada usuário pode escolher um parâmetro a distinto pode levar a distintas soluções 
para a mesma curva experimental. Esses fatos mostram a importância do método corretor 
descrito na primeira seção desse apêndice. 
Em tratamentos de curvas experimentais, alguma manipulação dos dados pode ser 
necessária antes da aplicação do método corretor. As equações até o presente momento 
apresentadas, e comumente utilizadas nos métodos numéricos, assumem que a intensidade 
espalhada é oriunda de uma radiação monocromática e colimação puntual. Algumas vezes, 
esse não é o caso real e uma dispersão em comprimento de onda LIÂ e outras formas de 
fendas, levando a diferentes colimações podem ocorrer. Esses fatores precisam ser levados 
em conta e previamente corrigidos [Glatter (1977); Semenyuk e Svergun (1991); Lin, von 
Bastian e Schmidt (1974); Schmidt (1965)]. Correções de uma natureza diferente podem 
surgir devido a efeitos do background de espalhamento do sistema, espalhamento parasita 
da própria amostra, do substrato, absorção dos últimos dois, etc [Glatter e Krattky (1982)]. 
A qualidade da curva experimental I (h), a qual é dependente da própria amostra e do sistema 
de medida utilizado, irá determinar a qualidade da inforruação final a ser obtida no espaço 
real [D(r)]. Note que nos exemplos numéricos aqui utilizados trabalhamos com um limite 
superior de h ~ 0.8 A-1. Considerando-se por exemplo a radiação Ka do Cu, isso iria 
requerer conhecimento de dados muito além do que é atingido experimentalmente de modo 
convencional. Problemas de correção por espalhamento Compton, e até mesmo reflexões de 
Bragg poderiam tornar -se importantes. 
Adicionado a esses problemas, há dois fatores que alteram drasticamente a qualidade 
da informação experimental !(h): a dispersão estatística ou ruído dos dados (que pode ser 
influenciada pelo tempo de aquisição), e o maior ângulo de espalhamento atingído. Nas 
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seções seguintes esses dois efeitos são avaliados do ponto de vista da eficiência do método 
corretor. 
A1.3 Influência da faixa de vetor de espalhamento disponível 
sobre o resultado do método corretor 
Para esse teste, diferentes distribuições D(r) (gaussianas centradas em r c e com 
largura w) foram utilizadas, sendo suas curvas I(h) ideais obtidas pelo método descrito 
anteriormente e num grande intervalo de h. As figuras Al-6(a) e Al-6(b) representam I (h) x 
h 4 como função de h para as duas distribuições originais apresentadas como linhas só lidas 
nas figuras Al-7(a) e Al-7(b), respectivamente. O tipo de gráfico da Fig. Al-6 é muito útil 
por ser ilustrativo de um importante aspecto do método corretor para o cálculo das anti-
transforrnadas integrais: a determinação do parâmetro C4. Pode-se observar na Fig. Al-6 
que: i) a amplitude das oscilações decresce com h crescente; ii) o número de oscilações 
cresce com o aumento do tamanho dos espalhadores (rc); e iii) o vetor de espalhamento para 
o qual I(h) x h4 torna-se constante, ou atinge seu limite, é menor para distribuições com 
maiores espalhadores. Embora não possa ser visto na Fig. Al-6(b), I(h) x h4 apenas atinge 
um valor constante para h > O. 6 A"1• 
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Figura Al-6 - Curvas de intensidade 
espalhada I(h) vezes h4 em função do módulo do 
vetor de espalhamento h correspondentes às 
distribuições de tamanhos apresentadas na Fig . 
A1-7(a) e A1-7(b), respectivamente. 
Até o presente momento, C4 era calculado na região da curva da Fig. Al-6 onde não 
houvessem oscilações. Esse intervalo corresponderia a (hc4=)0.6 < h< 0.8 A·1 na Fig. Al-
6(b). Na verdade, esse intervalo pode ser pensado com um intervalo de segurança para a 
determinação de C4. Caso h_ dispmúvel seja inferior a hc4, problemas computacionais 
podem ser imaginados: C4 calculado não seria representativo do linúte de I (h) x h4 quando h 
tende a infinito, a respectiva curva D(r) calculada não seria correta e o método falharia. Fica 
claro que o intervalo de segurança e valores de hc4 e hmax para obtenção de C4 confiável irão 
depender de cada distribuição de espalhadores em análise. Essa dependência pode ser vista 
na Fig. Al-8, onde hc4 mínimos foram representados em função de rc para diferentes 
distribuições de espalhadores esféricos. As linhas tracejadas paralelas representam diferentes 
larguras de distribuições (w): de baixo para cima temos w = 25, 15, 10 e 5 A, 
respectivamente. A linha tracejada horizontal em hc4 = 0.8 A-1 é um limite; para w s; 2 A não 
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há intervalo de segurança para determinação de c4 para h < 0.8 A·1, o qual é nosso hmax 
teoricamente disponível nesse estudo. Note que o espaçamento entre as linhas paralelas não 
é proporcional à variação de w. A Fig. Al-8 nos mostra que alguns hc4 são maiores que os 
valores disponíveis experimentalmente em alguns sistemas convencionais (por exemplo, hmax 
da ordem de 0.3 A·\ Isso significa que uma distribuição centrada em r c= 80 A e com w = 
25 A não seria corretamente recuperada. De acordo com a Fig. Al-8, a recuperação de 
distribuições como as da Fig. Al-7(a) e Al-7(b) iriam requerer hmax maiores que 0.8 e 0.6 A· 
1
, respectivamente, para o correto funcionamento desse método. 
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Figura Al-7 - Curvas D(r) original (linha 
sólida) e recuperadas (vide texto) utilizando-se 
diferentes quantidades de informação na curva 
!(h). onde diferentes valores de vetor de 
espalhamento máximo (h..ax) e hc4 foram 
utilizados. As respectivas curvas de espalhamento 
estão apresentadas na Fig. Al-6. 
Figura Al-8 - Valores de hc4 que defmem o 
suposto intervalo de segurança para determinação 
de C 4 no caso de distribuições monomodais 
centradas em r c e com larguras w = 25. I 5, 10 e 5 
A representadas nas curvas paralelas de baixo 
para cima, respectivamente. 
No entanto, ainda podemos tirar mais alguma vantagem do método anteriormente 
apresentado, uma vez que este é um método corretor baseado em iteração de ponto fixo. 
Como uma alteração do procedimento, consideremos que C4 será agora determinado como 
o valor médio de I (h) x h4 num intervalo selecionado da cauda da curva de espalhamento. 
Consideremos a linha sólida da Fig Al-7(a) como sendo a D(r) original e sua 
correspondente I(h) representada ua Fig. Al-6(a). Utilizando hmax = 0.8 e hc4 = 0.6 A·1, o 
presente método numérico recuperou a D(r) apresentada como quadrados vazios na Fig. 
Al-7(a). Caso hmax seja escollrido igual ou menor que 0.6 1'1 e hc4 escollrido como 75% do 
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valor de hmax, o método corretor não funciona mais de forma adequada. No entanto, é 
interessante notar que quando hmax é escolhido como 0.63 A·1 e hc4 como 10·3 A·1, a D(r) 
recuperada corresponde à curva de quadrados cheios na Fig. Al-7(a). Uma porção 
considerável da curva D(r) foi recuperada. Fixando-se hc4 em 1 0'3 A·1 e diminuindo-se hmax 
ainda mais, teremos resultados cada vez mais pobres. A linha tracejada na Fig. Al-7(a) 
corresponde a hmax ~ 0.4 A'1 Em resumo, a diminuição de hmax leva a uma D(r) calculada 
apresentando menor área e com a posição de pico deslocada. 
Considerando agora o exemplo da Fig. AI-7(b), como feito anteriormente, hc4 foi 
escolhido como 75% do valor de hmax. Os resultados obtidos pelo método corretor são 
apresentados na Fig. Al-7(b) como quadrados vazios (hmax = 0.8 A·1), quadrados cheios 
(hmax = 0.2 A·1) e linha tracejada (hmax ~ O.I A·1). Para hmax < O.I A·1, falhas sucessivas 
começam a ocorrer no processo, e sob tais extremas condições o método deixa de 
funcionar. Em resumo, o método corretor funciona razoavelmente bem até mesmo para 
condições de hmax e hc4 inferiores aos valores correspondentes ao intervalo de segurança, no 
qual não ocorrem oscilações na curva de l(h) x h4 vs h. Isso é uma vantagem clara do 
método corretor que melhora a distribuição D(r) a cada passo da sua iteração de ponto fixo. 
Aparentemente, a fraca dependência do método quanto ao valor de hmax faz desnecessária a 
criação de cauda da curva de espalhamento como anteriormente descrito. Na próxima seção 
iremos avaliar o funcionamento do método quanto a ruídos (ou dispersões estatísticas) 
presentes na curva I (h) original. 
A1.4 Influência da dispersão (ou erros nas medidas) da curva de 
intensidade espalhada sobre o resultado do método corretor 
A influência de dispersão (ou ruído) na curva experimental I (h) sobre o resultado 
final no espaço real [D(r)] é apresentado nessa seção considerando-se as mesmas 
distribuições D(r) originais da Fig. Al-7. Após o cálculo da curva l(h) ideal, ruído 
randômico foi introduzido através de três critérios a serem descritos, sendo que no presente 
momento é interessante introduzirmos novos pontos relacionados ao método corretor. Três 
novos importantes parâmetros merecem atenção. O primeiro, denominado S, refere-se a um 
novo critério de convergência do método. Por exemplo, no caso de uma distribuição D(r) 
gaussiana monomodal, seguindo-se diferentes passos, i. e., Dk(r) e Dk+I(r), o valor de pico da 
distribuição é considerado. Caso o novo valor de pico da curva Dk+I(r) seja menor que 
determinada porcentagem S do valor prévio acumulado, então o processo é interrompido. 
Nos presentes cálculos utilizamos S = IO %. 
Os outros dois parâmetros são filtros (F) operando no processo de projeção de D(r) 
no espaço P2• O seu uso e importância são justificados pelo fato de ser comum, antes da 
projeção, encontrar-se oscilações na curva D(r) em ambos os lados de sua distribuição 
monomodal. Assim, as máximas amplitudes dessas oscilações, as quais podem até mesmo 
assumir valores negativos, são identificadas. Caso alguma delas seja maior que uma 
porcentagem específica F do valor de pico em D(r), o possível modo da distribuição é 
desprezado, i. e., tudo é visto como oscilações artificiais não úteis para o calculo de D(r) 
real. Nos cálculos presentes, utilizamos F = IO %. 
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A fim de simularmos dispersões experimentais, diferentes tipos de ruídos, crescentes 
com h, foram introduzidos na curva I(h) ideal. Desse modo, a curva de espalhamento de 
trabalho [I.(h)] era calculada através de: 
I.(h) = { 1+ [2N(h)(r. -05)(~) ]} I( h) 
100 
(A1-24) 
onde E (entre O e 100) é o máximo erro a ser introduzido, rn (entre O e J) é um número 
randômico, e N(h) é a função que determina a dependência do ruído com vetor de 
espalhamento. Usamos diferentes funções N(h) no presente trabalho: 
(A1-25) 
(A1-26) 
(-20h) N3(h)=1-exp Jh;" (A1-27) 
Dois valores, 0.8 e 0.4 Ã 1, foram adotados para h1• Grosseiramente talando, E 
representa o erro percentual, ou ruído, introduzido em hJ. E fui escolhido como 10, 50 e 
80. N1 , N2 e N3 representam incrementos de ruídos em função de h de modo linear, convexo 
e côncavo, respectivamente. As curvas de espalhamento ruidosas para E = 80, h1 = 0.4 Ã 1 e 
utilizando N = N1(h) são apresentadas na Fig. Al-9 corno quadrados vazios, para as 
respectivas distribuições de tamanho da Fig. Al-7. 
hrc 
Figura Al-9 - Comparação das curvas l(h) 
ideais (da Fig. Al-6}, aqui apresentadas como 
linhas sólidas, com aquelas onde introduziu"se 
ruídos segundo N1(h) utilizando-se E = 80 e h1 = 
0.4 A·1, as quais são aqui apresentadas como 
pontos interconectados. O eixo-x está apresentado 
como produto do vetor de espalluunento pelo 
valor da posição de pico da distribuição (r c). 
Primeiramente vamos tratar do caso da distribuição de espalhadores centrada em r = 
50 A. A primeira simulação utiliza hz e hmox iguais a 0.8 A·1• As curvas D(r) obtidas para E= 
10, 50 e 80 foram idênticas, sendo idênticas àquela obtida com a função I(h) sem ruído 
algum. Os resultados foram os mesmos quando hmox igual a 0.4 A"1 foi utilizado. 
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Numa segunda simulação utilizou-se h1 e hmax iguais a 0.4 A·1• Na Fig. Al-10 
apresentamos os resultados obtidos; onde com o incremento de E o método torna-se 
ineficaz para determinar a D(r) original. Na Fig. Al-lO(a) e Al-lO(c) apresentamos os 
resultados para N1(h) e N3(h), respectivamente. Os dois tipos de ruído apresentam resultados 
similares para E = 10 (distribuições de maior intensidade na Fig. Al-lO(a) e (c)). Com 
maiores ruídos, E= 50, temos as menores distribuições na Fig. Al-lO(a) e (c). As curvas da 
Fig. Al-lO(b), utilizando-se N2(h), obtidas com E = 10 e E = 50 são muito parecidas, 
apesar das oscilações. Finalmente, para E = 80 o método corretor não foi capaz de 
encontrar distribuição alguma, independentemente do tipo de ruído utilizado. 
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Figura Al-10 - Resultados das curvas D(r) 
reobtidas utilizando-se a I(h) ruidosa no caso da 
distribuição original da Fig. Al-7(b), centrada em 
rc = 50 A. O eixo-x estâ apresentado como razão 
entre r e r c. (a) (b) e (c) utilizando-se N1(h), N2(h) 
e N3(h), respectivamente, com F = 0.1, h1 = hmax 
= 0.4 A·1, E= 10 (quadrados, curva superior), e E 
=50 (círculos, curva inferior); e (d) utilizando-se 
N1(h), E= 80, e alterando-se Fpara 0.3 (círculos) 
e com I(h) suavizada (quadrados). 
As falhas acima obtidas nos levaram a reconsiderar o caso de maior ruído (E = 80), 
mas com alterações do parâmetro de filtro F de 0.1 para 0.3. Embora não seja perfeita, uma 
D(r) razoável e reobtida. Considerando o exemplo N1(h), a D(r) reencontrada esta 
apresentada na Fig. Al-lO(d) como a curva de menor intensidade. Os resultados não 
apresentam melhora alguma quando Sé alterado de 0.1 para 0.03, uma indicação que o 
principal problema computacional está relacionado com as oscilações (até mesmo negativas) 
em D(r) e não com a convergência do seu valor de pico. 
Também utilizamos processo de suavização (smoothing) das curvas ruidosas para 
observar seu efeito no resultado final. Usamos três tipos de procedimentos para isso: i) 
cinco vezes a média adjacente usando cinco vizinhos (à direita e esquerda); ii) cinco vezes 
usando nove vizinhos; e iii) uma única vez utilizando dez vizinhos. Os resultados obtidos 
com os diferentes processos de suavização foram sempre os mesmos, independente do 
smoothing que era aplicado. ParaS = 0.1, F = 0.1 e E = 80, não há recuperação de 
informação .alguma novamente. Entretanto, utilizando-se F = 0.3 obtivemos os resultados 
apresentados na Fig. Al-1 O( d) como a curva de maior intensidade. 
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Figura Al-11 - Resultados das curvas D(r) 
reobtidas utilizando-se a I(h) ruidosa no caso da 
distribuição original da Fig. Al-7(a), centrada em 
r c = 5 Á. O eixo-x está apresentado como razão 
entre r e rc, e a curva original é apresentada 
como linha tracejada. (a) usando N1(h), h..ax =0.8 
A·1, e F = 0.6, para curva ruidosa (círculos) e 
suavizada (quadrados); (b) usando N1(h), hmax = 
0.4 A·1, e F = 0.6, para curva ruidosa (círculos) e 
suavizada (quadrados). 
Considerando agora o caso da distribuição de espalhadores centrada em r = 5 A, 
informação nenhuma foi recuperada com N1(h) e os parâmetros h1 = 0.8 A·1, E = 80, S = 0.1 
e F = 0.1. Na verdade, o método não funciona nem quando Fé alterado para 0.3 ou 0.52. 
Os cálculos utilizando dados suavizados, como descrito anteriormente, também resultaram 
em fracassos. Entretanto, quando utilizou-se F = O. 6, obtivemos os resultados apresentados 
na Fig. Al-ll(a) para a curva ruidosa (curva inferior) e curva suavizada (curva superior). Os 
resultados correspondentes ao uso de h1 = 0.4 A·1 são apresentados na Fig. Al-ll(b) para a 
curva de espalliamento ruidosa (círculos) e suavizada (quadrados). De fato, não existem 
grandes diferenças entre ambas curvas. Embora a D(r) recuperada na Fig. Al-ll(b) seja de 
maior intensidade que na Fig. Al-ll(a), isso parece ser um artefato computacional devido 
ao processo de parada e/ou convergência da pico de D(r). Talvez devêssemos ter 
continuado com o critério da análise da área integrada de D(r). 
Enfim, a principal conclusão é que o método corretor é capaz de funcionar mesmo 
com o uso de funções de intensidade espalhada possuindo uma alta dispersão ou ruído. 
Dependendo das condições experimentais que venham a determinar h1 e hmax, o controle do 
parâmetro F pode alterar e melhorar significativamente os resultados finais. 
A1.5 Comentários finais 
Como vimos nesse apêndice, o método corretor parece funcionar muito bem no caso 
de curvas ideais, sendo superior a outros métodos existentes na literatura nessas mesmas 
condições. No que refere-se a sírnulações com variação do máximo vetor de espalliamento 
disponível e da dispersão (ou ruído) na curva experimental !(h), o método também parece 
ter um ótírno desempenho. O que fica faltando como possível continuação do trabalho é a 
aplicação desse método para curvas reais, obtidas em laboratório, onde não conhecemos a 
resposta de antemão, assírn como sua possível extensão para casos de colimação linear, ao 
invés de co!imação puntual 
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